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Este trabajo de investigación presenta la caracterización de las propiedades 
mecánicas estáticas y dinámicas, así como del efecto Bauschinger de las aleaciones 
hipoeutécticas A319 T7, A356 T6 y A356+0.5Cu T6. Lo cual, permitió establecer, como 
aportación científica, nuevas teorías sobre el comportamiento de los mecanismos de 
endurecimiento, en el campo plástico, como la mutua determinación de los parámetros 
microestructurales y de las propiedades mecánicas de dichas aleaciones y, a su vez, con 
los parámetros del proceso de fundición, y viceversa. Que, a su vez, por distinción 
analógica, permitió hacer predicciones e inferencias con mayor precisión sobre el 
comportamiento a fatiga a bajo ciclo de componentes automotrices, como, por ejemplo, 
la cabeza de cilindros, siendo esta la aportación tecnológica del estudio. De tal manera 
que, dichas aleaciones presentaron un modelo de endurecimiento cinemático a isotrópico, 
es decir, presentaron un ablandamiento permanente, en el primer ciclo de histéresis, 
pasando por un endurecimiento cíclico estable, en tanto que cercano a la fractura por 
fatiga, presentaron un ablandamiento cíclico. 
A través de la fractografía, se determinó que los defectos inherentes al proceso de 
vaciado, como, por ejemplo, la porosidad cercana a la superficie y de mayor tamaño, 
dominaron el fenómeno de nucleación; se observó también estrías por fatiga, así como 
partículas dañadas, agrietadas y desprendidas. Por otra parte, el fenómeno de propagación 
de la grieta, devino por la coalescencia de microgrietas, a través de regiones con mayor 
densidad de defectos y partículas quebradizas, hasta crecer a grietas de tamaño 
macroscópico y, por último, presentando un modo de fractura dúctil de coalescencia, es 
decir, la unión e interacción entre microporos, aceleró la fractura. Lo cual, permitió 
demostrar que la naturaleza de las partículas de mayor presencia, en el primer ciclo de 
histéresis, determinó el comportamiento del efecto Bauschinger de las aleaciones A319 
T7, A356 T6 y A356+0.5Cu T6, disminuyendo dicho fenómeno a medida que aumentó la 
deformación plástica y, a su vez, ajustándose a un comportamiento tipo Masing. 
 
Palabras clave: Aleación de aluminio hipoeutécticas. Fatiga a bajo ciclo. Efecto 





This research work presents the characterization of the static and dynamic 
mechanical properties, as well as the Bauschinger effect of the hypoeutectic alloys A319 
T7, A356 T6 and A356+0.5Cu T6. This allowed establishing, as a scientific contribution, 
new theories about the behavior of the hardening mechanisms in the plastic field, such as 
the mutual determination of the microstructural parameters and the mechanical properties 
of said alloys and, in turn, with the parameters of the casting process, and vice versa. 
Which, in turn, by analogical distinction, allowed making predictions and inferences with 
greater precision about the fatigue behavior at low cycle of automotive components, such 
as, for example, the cylinder head, this being the technological contribution of the study. 
In such a way that, said alloys presented a kinematic to isotropic hardening model, that is, 
they presented a permanent softening, in the first hysteresis cycle, passing through a stable 
cyclic hardening, while close to fatigue fracture, they presented a cyclical softening. 
Through fractography, it was determined that the defects inherent to the casting 
process, such as, for example, porosity close to the surface and of greater size, dominated 
the nucleation phenomenon; fatigue striations were also observed, as well as damaged, 
cracked and detached particles. On the other hand, the crack propagation phenomenon 
was caused by the coalescence of microcracks, through regions with a higher density of 
defects and brittle particles, until they grew into macroscopic cracks and, finally, 
presenting a ductile fracture mode Coalescence, that is, the union and interaction between 
micropores, accelerated the fracture. This made it possible to demonstrate that the nature 
of the particles with the highest presence, in the first hysteresis cycle, determined the 
behavior of the Bauschinger effect of the alloys A319 T7, A356 T6 and A356+0.5Cu T6, 
decreasing this phenomenon as it increased plastic deformation and, in turn, adjusting to 
a Masing-type behavior. 
 
Key words: Hypoeutectic aluminum alloy. Low cycle fatigue. Bauschinger effect. 







El uso de aleaciones de aluminio para aplicaciones automotrices, ha crecido de 
forma acelerada en los últimos cincuenta años. Después del acero, es el material más 
utilizado en la manufactura de vehículos; siendo su principal ventaja, en comparación con 
el acero, su superior relación resistencia/peso, que, con una menor densidad, promueve un 
menor consumo de combustible, al ser más ligeros los vehículos. Lo cual, permite 
aproximarse empíricamente, lo más posible, en el cumplimiento de las legislaciones de 
los gobiernos, en relación con la reducción de las emisiones de carbono. Por lo cual, en el 
contexto actual de México, como el 7° productor de vehículos a nivel global y el 4° 
exportador en millones de unidades, el estudio y el uso de aleaciones de aluminio favorece 
a la industria nacional automotriz, potenciando un crecimiento económico sustentable, así 
como en la transición eléctrica-automotriz (VEs –Vehículos Eléctricos), a través del 
desarrollo de la técnica científica; teniendo como horizonte un cada vez menor impacto 
medioambiental1. De tal manera que, características como su excelente fluidez en 
procesos de fundición, buenas propiedades mecánicas, a través de la adición de elementos 
aleantes y excelente respuesta a tratamientos térmicos, así como su reciclaje cada vez más 
rentable, hacen a las aleaciones de aluminio ideales para la manufactura de componentes 
automotrices, como, por ejemplo, la cabeza de cilindros. 
 
                                                 
 
1 Si bien, la entropía es un proceso inexorable en la naturaleza y, a su vez, a cualquier actividad 
(productiva) humana; por lo cual, es importante discernir que los efectos negativos, durante la competencia, 
a corto plazo, se originan por el criterio material ético de selección y no por la tecnología. De tal manera 
que, al orientar el desarrollo de la ciencia de los materiales hacia un cada vez menor impacto 
medioambiental, en tanto que, determinado, a su vez, por el consenso y la factibilidad, y viceversa, 
potenciará el desarrollo de la técnica científica (la «poiesis», como la relación sujeto-naturaleza, es decir, el 
acto productivo, el fabricar, el hacer la tecnología) bajo el mismo fundamento. 
2 
La cual, al sujetarse a través de tornillos al monobloque de motor, en conjunto con 
el empaque de motor, sella los cilindros para garantizar la máxima compresión y evitar 
fugas de refrigerante o del aceite del motor en los cilindros. Ahora que, como parte de una 
máquina que transforma la energía química en mecánica, cinética y térmica, a través de 
un combustible que arde dentro de la cámara de combustión, la cabeza de cilindros 
experimenta principalmente dos tipos de daño en servicio: fatiga a bajo ciclo y fatiga 
termomecánica. Además, las grietas por fatiga generalmente se combinan con el esfuerzo 
plástico en campos localizados, cercano a la cámara de combustión. De tal manera que 
dichos antecedentes, fundamentan el planteamiento del problema del presente trabajo de 
investigación. 
El comportamiento de las propiedades mecánicas estáticas de las aleaciones de 
aluminio hipoeutécticas2, a través de los ensayos de tensión, fundamentan la toma de 
decisiones para el desarrollo tecnológico, empero, partiendo de las hipótesis diacrónicas, 
es decir, a lo largo de su historial de deformación plástica, dichas aleaciones presentan un 
comportamiento a fatiga3 notablemente diferenciado, en relación con el comportamiento 
a tensión. Esto es, un comportamiento diferenciado de los mecanismos de endurecimiento 
monotónico y ciclo, en el campo plástico, ante la presencia de elementos 
microestructurales. De tal manera que el presente trabajo de investigación, tiene como 
objetivo caracterizar el comportamiento de las propiedades mecánicas estáticas, a través 
de los ensayos de tensión uniaxial. 
 
                                                 
 
2 El sistema Al-Si es utilizado como base para la fabricación de un variado grupo de aleaciones de 
aluminio para fundición, las cuales suelen ser clasificadas según su contenido de Si en: hipoeutécticas (%Si 
< 10); eutécticas (10 < % Si < 13) e hipereutécticas (13 < % Si). Las aleaciones hipoeutécticas (%Si < 10) 
tienen su estructura dominada por la fase α-Al, de naturaleza dendrítica. Por otra parte, los cristales α se 
encuentran separados por microconstituyentes eutécticos, cuya cantidad aumenta a medida que crece el 
contenido de Si. 
3 En este trabajo, el concepto de fatiga refiere a fatiga a bajo ciclo; teniendo presente que es uno de 
los principales tipos de daño que experimenta la cabeza de cilindros en servicio. 
3 
Ahora que, a través de ensayos de fatiga a bajo ciclo, controlados a 0.30%, 0.35% 
y 0.40% de amplitud de deformación (Δε/2), a 5 Hz, se tiene como objetivos caracterizar 
el comportamiento de las propiedades mecánicas dinámicas, esto para validar dicha 
hipótesis. A su vez, carcaterizar el comportamiento del efecto Bauschinger4 de las 
aleaciones hipoeutécticas A319 T7, A356 T6 y A356+0.5Cu T6, permitirá la validación 
de la hipótesis que enuncia que la naturaleza de los elementos microestructurales 
determinó el movimiento de las dislocaciones, en la matriz de α-Al, entre las partículas 
precipitadas. 
Lo cual, permitirá establecer, como aportación científica, nuevas teorías sobre el 
comportamiento, en el campo plástico, de los mecanismos de endurecimiento. Esto, se 
representó a través de un modelo de endurecimiento diacrónico5, constituido por el 
conjunto de hipótesis por comprobar en este estudio Que, a su vez, por distinción 
analógica6, permitirá hacer predicciones e inferencias con mayor precisión, en la empresa 
Nemak, sobre el comportamiento a fatiga a bajo ciclo de componentes automotrices, 
como, por ejemplo, la cabeza de cilindros; siendo esta la aportación tecnológica y 





                                                 
 
4 Johann Bauschinger (11 de junio de 1834, en Nuremberg - 25 de noviembre de 1893, en Munich) 
fue un matemático, constructor y profesor de ingeniería mecánica en el Politécnico de Munich desde 1868 
hasta su muerte. El efecto Bauschinger lleva su nombre por su descubrimiento. 
5 El modelo de endurecimiento diacrónico, es decir, la representación a lo largo de su historial de 
deformación plástica, permite el estudio del comportamiento de los mecanismos de endurecimiento, tal 
como son, en un momento dado de su evolución en el tiempo. 
6 Las distinciones analógicas refiere a que se tiene una cierta semejanza y distintos analogados con 









El aluminio es el metal no ferroso más utilizado en el mundo. Solo en 2017 fue 
utilizado 87.6 millones de toneladas, de las cuales más de 24 millones de toneladas fueron 
de aluminio reciclado, equivalente a un 28% del consumo de aluminio mundial para ese 
año. De acuerdo con las estimaciones de «Commodities Research Unit Group» (Grupo 
CRU), se proyecta que en la siguiente década el consumo de aluminio reciclado sea 
aproximadamente 30% del consumo total. Para el período 2018-2022, se pronosticó un 
crecimiento sostenido del consumo con una demanda de 66.1 millones de toneladas, para 
2018, aumentando hasta 75.9 millones de toneladas de aluminio para 2022, en tanto que, 
a largo plazo (2023-2035) se pronosticó que el consumo mundial de aluminio siga 
creciendo de manera moderada, con base en la demanda de los países, pasando de las 78.3 
millones toneladas de aluminio en 2023 a 93.5 millones de toneladas en 2035 [1]. 
Ahora bien, en 2019, la producción de aluminio en China alcanzó los 36 millones 
de toneladas métricas. Esta cifra sitúa al país como el primer productor mundial, a gran 
distancia de la India, que ocupaba el segundo puesto del ranking con un total de 3.7 
millones de toneladas, siendo la producción global del metal aproximadamente de 64 
millones de toneladas. Sin embargo, el mercado global se vio jaqueado, es decir, se vio 
perturbado o impedido por el brote de la enfermedad por coronavirus 2019 (COVID-19), 
causado por el virus del síndrome respiratorio agudo severo tipo-2 (SARS-CoV-2), 
declarado como una pandemia en marzo de 2020, lo cual requerirá de un análisis e 
interpretación exhaustivo del comportamiento del mercado global y de la producción 
global de las aleaciones de aluminio, en los próximos años. 
El aluminio, como tal, no existe como metal en la naturaleza, debido a la alta 
afinidad química por el oxígeno. Los compuestos de aluminio, principalmente el óxido en 
formas de diversa pureza e hidratación, están ampliamente distribuidos en la naturaleza. 
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En estas formas, el aluminio es el segundo elemento metálico más abundante en 
la corteza terrestre, con una estimación del 8%, siendo el silicio el elemento más 
abundante, con un 27.5%, aproximadamente. Otros elementos con porcentajes 
aproximados importantes son: el hierro con 5%, magnesio 2%, zinc y estaño con 0.004% 
cada uno [2-4]. De tal manera que, el proceso de producción de aluminio primario se 
puede dividir en tres etapas independientes. Estas son: la extracción de las materias primas 
necesarias (bauxita y variedad de otros minerales); el procesamiento del mineral y la 
preparación de óxido de aluminio (alúmina); y la producción de aluminio primario, a partir 
de la alúmina [2]. 
La bauxita contiene formas hidratadas de óxido de aluminio y, por lo tanto, es la 
fuente mineral más económicamente factible para beneficio químico en la producción de 
alúmina. El nombre de Bauxita se deriva del pueblo Les Baux en el sur de Francia, donde 
el mineral fue explotado comercialmente por primera vez [5]. Históricamente, la 
producción comercial de aluminio primario se ha basado casi por completo en el uso de 
bauxita, en la que el aluminio se produce principalmente en forma de hidratos de aluminio. 
La producción moderna de aluminio implica dos procesos industriales independientes, 
para la transición de los óxidos de aluminio (alúmina) naturales al metal extraído [5]. La 
reducción de alúmina incluye dos etapas principales: 
 
 Producción de alúmina a partir de minerales de aluminio. Se puede hacer por 
diferentes métodos químicos. 
 Producción de aluminio a partir de alúmina por electrólisis con fluoruro de sodio 
y aluminio (Na3AlF6), comúnmente llamado criolita [3, 5]. 
 
La alúmina producida comercialmente, a partir de bauxita, se obtiene mediante un 
proceso patentado por Karl Bayer, en 1888. El proceso de Bayer implica una lixiviación 
cáustica de la bauxita a temperatura y presión elevadas, seguido de la separación de la 
solución de aluminato de sodio resultante, así como la precipitación selectiva de la 
alúmina hidratada (Al2O3 3H2O) [5]. 
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Las condiciones reales de procesamiento, como la temperatura de lixiviación, el 
tiempo de retención y la concentración de sosa cáustica, así como los costos de 
producción, están determinados por el tipo de bauxita que se procesará. De tal manera 
que, una alúmina de Bayer, está diseñada para tratar una bauxita específica y no puede 
usarse una bauxita que sea muy distinta a la que la planta fue diseñada para usar [6]. 
El aluminio primario se produce mediante la reducción de alúmina por electrólisis7 
en un baño fundido de criolita natural o sintética (Na3AlF6), sirviendo como electrolito y 
disolvente para la alúmina. El aluminio8 de pureza comercial se fabrica principalmente 
por electrólisis [7]. El proceso utilizado para la reducción electrolítica de alúmina para el 
metal, no difiere fundamentalmente del proceso original ideado en 1889 por Hérault y 
Hall. El principal cambio es un aumento en el tamaño de cada celda electrolítica [8, 9]. 
 
Tabla 2.1 Esquema de la producción de aluminio [10]. 
 
 
                                                 
 
7 Para la conversión de alúmina en aluminio, los principales costos son: electricidad, costos 
laborales (fuerza de trabajo) y productos de carbón (coque y brea). La electricidad representa la mayor 
variación en los costos de producción entre las fundiciones y se constituye, a su vez, como la base principal 
de la ventaja competitiva entre fundiciones [1]. 
8 El precio de producción de aluminio varía de forma importante en el mercado mundial. Los costos 
de producción más altos se encuentran en Latinoamérica, con un total de 105 dólares por tonelada de 
aluminio producida «versus» los 52 dólares por tonelada producida en Asia-Pacífico, región que se 
posiciona como la de menor precio de producción mundial. La mayor inversión comercial y, a su vez, con 
un mayor desarrollado de su tecnología (o composición orgánica), se concentra en China, siendo el mayor 
consumidor y productor mundial de aluminio. Esto se fundamenta principalmente a sus políticas públicas 
de autoabastecer su demanda de aluminio (el campo económico es determinado por el campo político). Otras 
regiones con altos niveles de inversión comercial son África y Medio Oriente, con más de 3 mil millones de 























Las fundiciones fueron el primer mercado importante para el aluminio, tras la 
comercialización del proceso de reducción electrolítica de Hall- Hérault. En un principio, 
las aplicaciones se limitaban a curiosidades como: números de casas, espejos de mano, 
peines, cepillos y carcasas de lámparas decorativas; enfatizando el peso ligero, el acabado 
plateado y la novedad del nuevo metal. Los utensilios de cocina de aluminio fundido, eran 
una alternativa bienvenida a las ollas y sartenes de hierro fundido, así como el latón. El 
costo del aluminio disminuyó constantemente y, para fines del siglo XIX, importantes 
aplicaciones de ingeniería se volvieron económicamente viables. La fundición de 
aluminio y, a su vez, el trabajado, lo hizo el metal de su época. Tres mercados emergentes 
coincidieron con la aparición del aluminio como alternativa de material: 
 
 La electrificación exigía no solo cables y alambres de baja densidad, resistentes a 
la corrosión y alta conductividad para los que el aluminio era adecuado, sino 
también torres de transmisión y herrajes de instalación de fundición. 
 Los pioneros del sector automotriz buscaron materiales innovadores y formas de 
productos para diferenciar el rendimiento y la apariencia de sus productos. 
 Cuando los Hermanos Wright tuvieron éxito en el vuelo motorizado, el motor y 
otras piezas en aluminio fundido representaron el comienzo de una estrecha 
colaboración con lo que se convertiría en las industrias aeronáutica y aeroespacial. 
 
La gran cantidad de aplicaciones para las que el aluminio compitió en estos y otros 
mercados, requirió el desarrollo de composiciones especializadas y condiciones de 
materiales para satisfacer requisitos de ingeniería específicos. La caracterización de las 
propiedades físicas y mecánicas, así como los resultados de los ensayos de rendimiento, 
fueron la base para nuevos desarrollos de aleación y refinamientos en el control de la 
composición. El desarrollo del molde permanente y fundición a alta presión, como 
alternativas a la fundición en arena, alentó el desarrollo de nuevas aleaciones, no solo para 
los requisitos de aplicación, sino también para el proceso de fundición. El continuo 
desarrollo de la técnica científica de las aleaciones de fundición y su reciclaje, han 
mejorado la competitividad y mejorado el crecimiento de los mercados de fundición de 
aluminio. 
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2.2 Propiedades del aluminio y sus aleaciones 
 
Las aleaciones de aluminio (véase la Tabla 2.2) se clasifican principalmente en 
dos grupos: las aleaciones de fundición y las aleaciones trabajadas. Siendo las 
composiciones de aleaciones de fundición de aluminio, en muchos aspectos, paralelas a 
las de aleaciones trabajadas. El endurecimiento y las propiedades deseadas se logran 
mediante la adición de elementos aleantes, así como mediante tratamientos térmicos. 
Mientras que los productos trabajados se manufacturan típicamente en secciones 
redondas y transversales rectangulares, a través de procesos de fundición que minimizan 
la profundidad y maximizan la uniformidad del frente de solidificación, la solidificación 
en fundiciones, con formas complejas y tasas variables de solidificación, presenta 
diferentes demandas en el comportamiento de la solidificación de las aleaciones. 
Dado que el endurecimiento por trabajo no juega un rol significativo en el 
desarrollo de las propiedades en aleaciones de fundición, el uso y los propósitos de 
algunos elementos aleantes, difieren de las aleaciones trabajadas. Siendo la colabilidad, la 
consideración más importante en la diferenciación de las composiciones de aleaciones de 
fundición y trabajadas. 
El término colabilidad se emplea para estimar la idoneidad de una composición, 
que, a una tasa de solidificación en un proceso específico, permita producir piezas sanas 
y sin defectos. La colabilidad en fundiciones por gravedad, considera generalmente la 
fluidez como la medida de capacidad de llenado del molde, resistencia al agrietamiento 
en caliente durante y después de la solidificación, así como características de alimentación 
que promueven el flujo de metal durante la solidificación para evitar o minimizar la 
formación de vacíos de contracción. Ahora que, para fundiciones a alta presión, los 
criterios de colabilidad son la resistencia al agrietamiento en caliente, la fluidez, soldadura 
al molde y el acabado superficial. 
La fluidez es una función compleja que se puede cuantificar y definir 
matemáticamente, siendo fuertemente afectada por la temperatura por encima de la de 
«liquidus» o grado de recalentamiento (véase la Figura 2.1). Las composiciones con 
mayor fluidez a temperaturas de colada convencionales son eutécticas o casi eutécticas. 
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Tabla 2.2 Propiedades del aluminio puro [13, 14]. 
Propiedades Químicas 
Símbolo químico Al 
Número atómico 13 
Peso atómico 26.9815 uma 
Radio atómico 0.143 nm 
Isótopos Ninguno 
Valencia 3 
Estructura cristalina Cúbica centrada en las caras 
Parámetro de red 0.404 nm 
Plano de deslizamiento {111} 
Propiedades Físicas 
Densidad 2.7 g/cm3 
Punto de fusión 660°C 
Punto de ebullición 2,480°C 
Calor de combustión 200 kcal/at-gr 
Cambio de volumen en la solidificación 6.70% 
Contracción por vaciado (lineal) 1.7-1.8% 
Color-Luz reflejada Blanco argentado 
Propiedades Ingenieriles 
Módulo de elasticidad 72.4 GPa 
Módulo de corte 27.5 GPa 
Coeficiente de Poisson 0.31 
Calor específico promedio (0 - 100°C) 917 J kg-1 K-1 
Conductividad térmica (20 - 100°C) 238 W m-1K-1 
Coeficiente de expansión térmica (0–100°C) 23.5x10-6K-1 
Resistividad eléctrica (20°C) 2.67x108 Ω-m 





Las características mejoradas de alimentación se asocian, generalmente, con 
intervalos reducidos entre las temperaturas de «solidus» y «liquidus», así como en un 
mayor porcentaje de líquido, a la temperatura eutéctica. La tendencia a la solidificación y 
al agrietamiento posterior a la solidificación, está dominada por los efectos de los 
elementos sobre la resistencia a temperaturas elevadas, así como a la velocidad de 
solidificación. La adherencia al molde («die soldering») está fuertemente influenciada por 
la química del metal, empero, condición del molde permanente y otros parámetros del 
proceso son también importantes. 
La concentración óptima de silicio depende en parte del proceso de fundición. Los 
procesos caracterizados por un mayor flujo de calor utilizan aleaciones con mayor 
contenido de silicio, ya que mejora la fluidez, al reducir la temperatura eutéctica. Además 
de la alimentación, la compensación por la contracción interna, varía como resultado de 
los gradientes térmicos en la zona de solidificación que están controlados por el proceso. 
En general, las propiedades de fundición de las aleaciones siempre estaban vinculadas a 
todo el rango de solidificación. 
La reciclabilidad del aluminio es una de las principales ventajas del material. Se 
han desarrollado varias aleaciones de fundición, específicamente para la producción de 
componentes automotrices9, a través de chatarra refundida. Estas composiciones 
secundarias especifican rangos de impurezas más amplio, incluyendo elementos 
adicionales como impurezas para reflejar las variaciones en las materias primas. En 
contraste, las aleaciones primarias que se producen a partir de aluminio primario y 
aleaciones maestras, muestran límites de impurezas de elementos más específicos y 
limitados [10-12]. 
                                                 
 
9 En el contexto de México, la industria nacional automotriz se verá nuevamente exigida por la 
competencia, a corto plazo, a desarrollar su tecnología hacia la transición eléctrica-automotriz (VEs –
Vehículos Eléctricos), como la redefinición de la técnica desde la ciencia, es decir, la inclusión de la ciencia 
en la acción técnica; teniendo como principio, el aumento en la tasa de ganancia. De tal manera que el 
mercado competitivo, bajo el sistema económico vigente, determinara nuevamente el campo económico, así 
como el desarrollo de la técnica científica, y no viceversa. 
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2.3 Sistema de designación de aleación de aluminio 
 
Los sistemas de designación y la nomenclatura de aleaciones de aluminio de 
fundición, no están estandarizados internacionalmente. En América del Norte, el sistema 
más utilizado es el desarrollado y mantenido por la Asociación de Aluminio (AA) [15]. 
En la designación de aleación AA, hay cuatro dígitos numéricos, los cuales son: 
 
 El primer dígito indica los principales aleantes. 
 El segundo y tercer dígito la aleación específica (el número no tiene importancia, 
pero es único a la aleación). 
 El cuarto dígito, precedida por un punto, indica la designación de fundición (0) o 
lingote (1, 2). 
 
Las variaciones en los límites de composición, que son demasiado pequeñas para 
requerir un cambio en la aleación, se indican con una letra anterior a la designación 
numérica (A, B, C, etc.). La primera versión de una aleación, por ejemplo, 356.0, no 
contiene letra como prefijo; la primera variación tiene una A, por ejemplo, A356.0, la 
segunda será B, por ejemplo, B356.0, y así sucesivamente. El primer dígito define los 
principales constituyentes de la aleación, definiéndose las siguientes categorías: 
 
 1xx.x, aluminio puro (99.00% o más). 
 2xx.x, aluminio-cobre. 
 3xx.x, aluminio-silicio-cobre y/o magnesio. 
 4xx.x, aluminio-silicio. 
 5xx.x, aluminio-magnesio. 
 6xx.x, sin uso. 
 7xx.x, aluminio-zinc-magnesio. 
 8xx.x, aluminio-estaño. 
 9xx.x, aluminio más otros elementos. 
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En designaciones del tipo 1xx.x, los dígitos segundo y tercero indican el contenido 
mínimo de aluminio (99.00% o más); estos dígitos son los mismos que los dos a la derecha 
del punto decimal en el porcentaje mínimo de aluminio expresado al 0.01% más cercano. 
Por ejemplo, la aleación 170.0, contiene un mínimo de 99.70% de aluminio. Para 
aleaciones de aluminio, los dígitos segundos y tercero en las designaciones 2xx.x a 8xx.x 
no tienen importancia numérica, solo identifica aleaciones individuales en el grupo. En 
todas las designaciones de aleaciones de fundición, el cuarto dígito, a la derecha del punto 
decimal, indica la forma del producto: 
 
 0 denota producto terminado/vaciado («near net shape») 
 1 denota lingote estándar. 
 2 denotan lingote que tiene rangos de composición más estrechos que los del 
lingote estándar pero dentro de éstos. 
 
Las designaciones en la forma xxx.1 y xxx.2, incluyen la composición de 
aleaciones específicas en forma de lingote, adecuado para uso en fundición. Las 
designaciones en la forma xxx.0, en todos los casos, definen la composición límites 
aplicables a las fundiciones. Otras variaciones en composiciones específicas, se denotan 
con letras de prefijo usadas principalmente para definir diferencias en los límites de 
impurezas. La «American National Standardization Institute liquidus» (ANSI) [10], 
clasifica las aleaciones de aluminio trabajadas mediante un sistema de designación 
numérica de cuatro dígitos con base en la «Aluminium Association of the United States», 
como a continuación: 
 
 1xxx, aluminio puro (99.00% o más). 
 2xxx, aluminio-cobre. 
 3xxx, aluminio-magnesio. 
 4xxx, aluminio-silicio. 
 5xxx, aluminio-magnesio. 
 6xxx, aluminio-magnesio-silicio. 
 7xxx, aluminio-zinc- magnesio. 
13 
 8xxx, elementos no considerados. 
 9xxx, no usada. 
 
Las aleaciones de las series 1xxx y 3xxx son de una sola fase, sus propiedades son 
controladas por endurecimiento por deformación, solución sólida y por control de tamaño 
de grano. Las aleaciones de la serie 4xxx contienen dos fases: α y silicio casi puro β. Las 
aleaciones de la serie 5xxx contienen α una solución de magnesio en aluminio, las cuales 
se endurecen mediante una dispersión fina de β-Mg2Al3. Las aleaciones de las series 2xxx, 
6xxx y 7xxx son endurecibles por envejecido. El sistema de designación de tratamientos 
térmicos de la Asociación de Aluminio [15], utiliza letras y números para indicar los 
principales tipos de tratamientos térmicos aplicables a las piezas fundidas y trabajadas de 
ingeniería: 
 
 F: Estado bruto. Es el material tal como sale del proceso de fabricación, sin 
tratamiento térmico. 
 O: Recocido. Se aplica a materiales ya sea de trabajo como de fundición que han 
sufrido un recocido completo. 
 O1: Recocido a elevada temperatura y enfriamiento lento. 
 O2: Sometido a tratamiento termomecánico. 
 O3: Homogeneizado. Esta designación se aplica a los alambrones y a las bandas 
de colada continua que, son sometidos a un tratamiento de difusión a alta 
temperatura. 
 W: Solución tratada térmicamente. Se aplica a materiales que después de recibir 
un tratamiento térmico quedan con una estructura inestable y sufren 
envejecimiento natural. 
 H: Estado de Trabajado. Viene con materiales a los que se ha realizado un 
endurecimiento por deformación. 
 H1: Endurecido por deformación hasta obtener el nivel deseado y sin tratamiento 
posterior. 
 H2: Endurecido en exceso por deformación y recocido parcial para recuperar 
suavidad sin perder ductilidad. 
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 H3: Endurecido y estabilizado. 
 H4: Endurecido y lacado o pintado. Son aleaciones endurecidas en frio y que 
pueden sufrir un cierto recocido en el tratamiento de curado de la capa de pintura 
o laca. En esta clasificación se usa un segundo dígito (en ocasiones es necesario 
un tercer dígito) que indica el grado de endurecimiento por deformación. 
 T: Tratamiento de solubilizado. 
 T1: Enfriado desde un proceso de fabricación realizado a una elevada temperatura 
y envejecido de forma natural. 
 T2: Enfriado desde un proceso de fabricación realizado a una alta temperatura, 
trabajado en frío y envejecido de forma natural. 
 T3: Solución tratada térmicamente, trabajada en frío y envejecida a temperatura 
ambiente hasta alcanzar una condición estable. 
 T4: Solución tratada térmicamente y envejecida a temperatura ambiente hasta 
alcanzar una condición estable. Es un tratamiento similar a T3, pero sin el trabajo 
en frío. 
 T5: Enfriado desde un proceso de fabricación a alta temperatura envejecida 
artificialmente. 
 T6: Solución tratada térmicamente y envejecida artificialmente. Son designados 
de esta forma los productos que después de un proceso de conformado a alta 
temperatura (moldeo o extrusión) no son endurecidos en frío, sino que sufren un 
envejecimiento artificial hasta alcanzar su máxima dureza o resistencia. 
 T7: Solución tratada térmicamente y sobrenvejecida para su completa 
estabilización. 
 T8: Térmicamente tratada por disolución, trabajada en frío y envejecida 
artificialmente. 
 T9: Solución tratada térmicamente, envejecida artificialmente y trabajada en frío. 
 T10: Enfriado directamente de un proceso de formado a alta temperatura, trabajado 
en frio y envejecido artificial. 
 T73: Solución tratada térmicamente y envejecida en forma artificial de dos etapas. 
 T76: Solución tratada térmicamente y envejecida de manera artificial en dos etapas 
(diferentes de 73). 
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La designación del tratamiento térmico, se presenta inmediatamente después de la 
designación de la aleación. Por lo tanto, para una aleación 356.0 que ha sido tratada 
térmicamente en solución, templada y envejecida artificialmente, se designaría como 
356.0-T6. Mientras que en una aleación 6061 se designaría como 6061-T6. 
 
2.4 Efectos de elementos de aleación 
 
El cobre (Cu) mejora sustancialmente la resistencia y la dureza en las condiciones 
de fundición y tratamiento térmico. Las aleaciones que contienen 4 a 5.5% de Cu 
responden mejor al tratamiento térmico, sin embargo, presentan poca fluidez. El cobre 
generalmente reduce la resistencia a la corrosión general y, en composiciones específicas, 
aumenta la susceptibilidad a la corrosión bajo tensión. Por el contrario, las bajas 
concentraciones de cobre en aluminio y aleaciones de zinc, inhiben la corrosión bajo 
tensión. El cobre reduce la resistencia al desgarre en caliente y aumenta el potencial de 
contracción interdendrítica, en tanto reduce la resistencia a la corrosión [16, 17]. 
El hierro (Fe) mejora la resistencia al desgarre en caliente y disminuye la tendencia 
a la adhesión o soldadura al molde en la fundición a alta presión. Los aumentos en el 
contenido de hierro están acompañados por una ductilidad sustancialmente disminuida. El 
hierro reacciona para formar una serie de fases intermetálicas, las más comunes son FeAl3, 
FeMnAl6 y α-AlFeSi. Estas fases esencialmente insolubles, son responsables de las 
mejoras en la resistencia, especialmente a temperatura elevada, pero también de la 
fragilidad de la microestructura. Esto, a medida que la fracción de fases insolubles 
aumenta con el contenido de hierro, las consideraciones de colabilidad, así como las 
características de alimentación, se ven afectadas negativamente. El hierro participa en la 
formación de fases residuales con manganeso, cromo y otros elementos [16]. 
El magnesio (Mg) es la base para el desarrollo de resistencia y dureza en aleaciones 
de aluminio y silicio tratadas térmicamente, así también es comúnmente utilizado en 
aleaciones de aluminio-silicio más complejas que contienen cobre, níquel y otros 
elementos para el mismo propósito. La fase de endurecimiento Mg2Si, muestra un límite 
de solubilidad útil correspondiente a 0.7% de Mg aproximadamente, más allá del cual, no 
se produce un fortalecimiento adicional o se produce un ablandamiento de la matriz. 
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Las composiciones comunes de aluminio-silicio de alta resistencia, especifican 
magnesio en el rango de 0.07 a 0.4%. Las aleaciones binarias de aluminio-magnesio, son 
ampliamente utilizadas en aplicaciones que requieren un acabado superficial brillante, 
excelente respuesta al acabado químico y atractivas combinaciones de resistencia y 
ductilidad, empero, la estabilidad de sus óxidos es pobre por lo que su resistencia a 
corrosión es pequeña. Las composiciones comúnmente varían de 4 a 10% de Mg, y 
aquellas que contienen más de 7% de Mg, son tratables térmicamente. La inestabilidad y 
el envejecimiento a temperatura ambiente a largo plazo, en las concentraciones más altas 
de magnesio, se pueden evitar mediante tratamiento térmico [16]. 
El titanio (Ti) se utiliza ampliamente para el refinamiento de grano en aleaciones 
de fundición de aluminio a menudo en combinación con pequeñas cantidades de boro. La 
fase intermetálica de TiAl3, tiene una distancia interplanar muy similar al del aluminio. El 
titanio, en exceso de la estequiometría de TiB2, es necesario para un refinamiento de grano 
eficaz. El titanio se emplea a menudo en concentraciones mayores, que las requeridas para 
el refinamiento del grano, a fin de reducir las tendencias de agrietamiento en caliente [16]. 
El silicio (Si) tiene un efecto sobresaliente en aleaciones de aluminio mejorando 
las características de fundición, así como la fluidez, la resistencia al agrietamiento por 
solidificación y las características de colabilidad y alimentación. Las aleaciones 
comerciales abarcan los intervalos hipoeutéctico e hipereutéctico hasta aproximadamente 
30% de Si. El porcentaje de líquido en el rango de solidificación, está dictado por la 
composición inicial, y por el grado de enfriamiento no equilibrado. Para procesos de 
mayor velocidad de solidificación, como en la fundición a alta presión y en moldes 
permanentes, y para secciones más finas en las que tiene lugar una velocidad de 
solidificación más rápida, la porosidad por contracción se ve fuertemente afectada por la 
temperatura de alimentación de metal líquido en regiones parcialmente solidificadas. Por 
esta razón, el contenido de silicio más deseable de las aleaciones de aluminio-silicio, 
corresponde a la velocidad de solidificación del proceso característico. 
Para procesos de lenta velocidad de enfriamiento, tales como yeso, investimento, 
y arena, el intervalo preferido es de 5 a 7%, para el molde permanente 7 a 9% y para la 
fundición a presión de 8 a 12%. 
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Las bases para estas recomendaciones son la relación de la velocidad de 
solidificación con la fluidez, y el efecto del porcentaje de eutéctico en la alimentación a 
medida que avanza la solidificación. El silicio, se combina con el magnesio para formar 
Mg2Si, en aleaciones tratables térmicamente. Además, se combina con hierro y otros 
elementos para formar fases insolubles complejas. El silicio también reduce la densidad y 
el coeficiente de expansión térmica [16]. 
Estroncio (Sr) Se adiciona normalmente en cantidades muy pequeñas (0.008–
0.04%) para modificar la fase del eutéctico Al–Si en aleaciones hipoeutécticas, 
promoviendo mejoras en ductilidad, transferencia de calor y resistencia al impacto. [16]. 
 
2.5 Aleaciones de aluminio-silicio 
 
El fortalecimiento de las aleaciones de Al-Si se logra mediante la adición de 
pequeñas cantidades de Cu, Mg o Ni. En la Figura 2.1a se muestra el diagrama de fase 
binario Al-Si de esta familia de aleaciones de composición hipoeutéctica. El silicio le 
proporciona buenas propiedades de colabilidad, mientas que el cobre mejora la resistencia 
a la tensión, la maquinabilidad y la conductividad térmica, esto a expensas de una 
reducción de la ductilidad y la resistencia a la corrosión. La aleación 319.0 se utiliza 
ampliamente para la fundición de arena y molde permanente, mientras que el 380.0 se ha 
utilizado durante muchos años como la principal aleación de fundición inyectada a alta 
presión. La resistencia y maquinabilidad de las aleaciones 319.0 y 380.0 se pueden 
mejorar mediante tratamientos térmicos T6 o T5. Las aleaciones de aluminio-silicio 
endurecidas por envejecimiento, que contienen magnesio, constituyen otro grupo de 
aleaciones importantes. 
Después del tratamiento de solución y temple (T4), el envejecimiento da como 
resultado una distribución uniforme de Mg, mientras que el Si, precipita a lo largo de las 
dendritas de aluminio. En la Figura 2.1b el sistema aluminio-silicio-magnesio es 
representado en un diagrama pseudobinario Al-Mg. Las aleaciones de aluminio-silicio-
magnesio se moldean en arena o moldes permanentes presentando excelente colabilidad, 




Figura 2.1 a) Diagrama de fase binario Al-Si en equilibrio. b) Diagrama de fase 
pseudo binario Al+Mg2Si [18]. 
 
Las piezas de aluminio-silicio a partir de moldes en arena, así como de moldes 
permanentes, son predilectas por muchos fabricantes de automóviles, empaques y envases 
para alimentos, y carcasas de bomba, etc. La aleación 319.0 se obtiene de metal reciclado 
para la fabricación de monobloques y cabeza de cilindros, así también, las propiedades de 
las aleaciones A356.0 y A357.0 de calidad superior, son muy atractivas para muchas 
aplicaciones de piezas de automotrices, militares y aeronáuticas [13, 18-20]. El control de 
la microestructura, a través de la modificación eutéctica y tratamientos térmicos, 
proporciona una amplia gama de propiedades mecánicas. El aumento de los niveles de 
hierro, además de una velocidad de solidificación más lenta, tiene una influencia negativa 
en las propiedades mecánicas. Además, la porosidad es perjudicial para la resistencia a la 
tensión y la elongación. La aleación 357.0 se puede distinguir de una aleación 356.0 por 
su mayor nivel de magnesio. En consecuencia, las aleaciones 357.0 tratadas térmicamente 
tienen mayor resistencia a la tensión que las aleaciones 356.0. Las aleaciones A356.0 y 
A357.0 son versiones con mayor pureza. Los niveles más bajos de hierro, así como una 
pequeña cantidad de berilio en A357.0 dan como resultado una mejor ductilidad. 
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2.6 Aleaciones de aluminio-cobre 
 
El uso de aleaciones de aluminio-cobre ha disminuido en los últimos años, debido 
a su sustitución por aleaciones endurecibles de aluminio-silicio que, exhiben mejores 
características de fundición. En general, las aleaciones de aluminio-cobre contienen 
menos del 5.7% de cobre. La Figura 2.2 muestra que después de la solubilización, se 
precipitan partículas de Al-Cu a partir de la aleación templada. En general, las aleaciones 
de aluminio-cobre, tienen una mayor tendencia al agrietamiento por contracción y a la 
formación de microrechupes. Además, de reducirse la fluidez se requiere de una buena 
mazarota y entradas de alimentación para garantizar la colabilidad [13, 18-20]. 
 
 
Figura 2.2. Diagrama de fase de Al-Cu [19]. 
 
Las aleaciones 201.0 y A206.0 se utilizan para fundiciones aeroespaciales de 
calidad superior, principalmente debido a su excelente resistencia a la tensión, y 





2.7 Aleaciones de aluminio-magnesio-silicio 
 
El uso de aleaciones de aluminio-magnesio-silicio, se utilizan como aleaciones 
estructurales de resistencia media con la ventaja de que son fácilmente soldables y 
resistentes a la corrosión. Por este motivo son usadas en productos extruidos y en menor 
cantidad, para placa y lámina. El magnesio y el silicio son agregados en cantidades 
balanceadas que van de 0.8 a 1.2% en peso, para formar la aleación pseudobinaria Al-
Mg2Si (Mg: Si 1.73%:1%), siendo éste tipo de aleaciones muy dúctiles y pueden ser 
extruidas con mayor facilidad; o bien, con un exceso de silicio del necesario para formar 
Mg2Si [12], promoviendo una respuesta adicional al tratamiento térmico de envejecido, 
refinando el tamaño de las partículas de Mg2Si y precipitando silicio, lo cual puede causar 
un decremento en ductilidad, atribuido en parte a la tendencia del Si a segregarse en los 
límites de grano. Las aleaciones que contienen magnesio y silicio en cantidades de 1.2 a 
2% en peso, presentan alta resistencia con el envejecimiento y se utiliza generalmente con 
propósitos estructurales. 
La secuencia del tratamiento térmico en las aleaciones AA6061 T6, involucra la 
formación de una solución sólida sobresaturada, y luego la formación de zonas Güinier-
Preston (forma de aguja) seguida por la formación de precipitados β´(forma de barra)→β-
Mg2Si (forma de plaquetas) consecutivamente [21, 22]. Esta aleación ha sido utilizada por 
más de seis décadas debido a que es económica, tiene bajo peso, resistencia media, buena 
resistencia a la corrosión y buena soldabilidad y, por dichos motivos, se emplea en 




Figura 2.3 Diagrama de fases correspondiente a la aleación AA6061. La 
característica esencial de este diagrama reside en que el aluminio y el compuesto Mg2Si 
forman un sistema pseudo-binario que separa el diagrama ternario en dos partes [21, 22]. 
 
2.8 Composición química de las aleaciones de aluminio 
 
Las composiciones de las aleaciones de fundición se reportan en la Tabla 2.3, 








































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































2.9 Efectos de la microestructura en las propiedades 
 
Las características microestructurales son productos de la química del metal y las 
condiciones durante la solidificación. Las características microestructurales, excluidos los 
defectos que afectan más fuertemente a las propiedades mecánicas son: 
 
 Tamaño, forma y distribución de las fases intermetálicas. 
 Espaciado de los brazos secundarios de las dendritas. 
 Tamaño y forma del grano. 
 Modificación eutéctica y refinamiento de la fase primaria. 
 
2.9.1 Fases intermetálicas 
 
El control de las concentraciones de elementos y las relaciones estequiométricas 
de la formación de fases intermetálicas, da como resultado microestructuras preferentes 
para el desarrollo de propiedades. El aumento en la velocidad de solidificación y de la tasa 
de enfriamiento, posterior a ésta, promueven el tamaño y la distribución uniforme de los 
intermetálicos, así como influyendo en su morfología. 
Velocidades más lentas de solidificación, dan como resultado intermetálicos 
gruesos y concentraciones de segunda fase en los límites de grano. La formación de fases 
se controla por difusión, de modo que una solidificación y un enfriamiento más rápido a 
temperatura ambiente desde la temperatura de solidificación, da como resultado mayor 
grado de solución sólida retenida, así como dispersiones más finas de partículas 
constituyentes más pequeñas. 
 
2.9.2 Espaciamiento dendrítico secundario 
 
En los procesos comerciales, con la excepción de la formación semisólida, la 
solidificación tiene lugar, a través de la formación de dendritas, a partir de una solución 
líquida. 
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Las celdas contenidas en la estructura de la dendrita, corresponden a las 
dimensiones que separan los brazos de las dendritas primarias y secundarias, 
controlándose exclusivamente por la velocidad de solidificación para una composición 
dada (véase la Figura 2.4) [23]. Hay al menos tres medidas utilizadas para describir el 
refinamiento dendrítico: 
 
 Espaciamiento dendrítico secundario: la distancia entre brazos dendríticos 
secundarios desarrollados. 
 Intervalo de celdas dendríticas: la distancia entre líneas centrales de las celdas 
dendríticas adyacentes. 
 Tamaño de la celda dendrítica: el ancho de las celdas de dendritas individuales. 
 
 
Figura 2.4 Tamaño de celda dendrita en función de la velocidad de solidificación 
[23]. 
 
Cuanto mayor es el espaciamiento dendrítico secundario (EDS), más gruesos son 
los microconstituyentes y más pronunciados son sus efectos sobre las propiedades. Es 
deseable un EDS más fino para un mejor el rendimiento en propiedades mecánicas (véase 
la Figura 2.5) [23, 24]. Las velocidades de enfriamiento controlan directamente el EDS, 


























































































































































Tabla 2.5 Velocidades de enfriamiento que controlan directamente el 
espaciamiento dendrítico secundario en diferentes procesos de fundición. 






Yeso, investimento 1 100-1000 
Arena verde, cascara 10 50-500 
Molde permanente 100 30-70 
Alta presión 1000 5-15 
 
2.9.3 Refinamiento del grano 
 
Se desean granos finos y equiaxiales para obtener la mejor combinación de 
resistencia y ductilidad al maximizar el área de superficie del límite del grano y distribuir 
más finamente los constituyentes del límite del grano [24]. La estructura de grano grueso 
y los granos columnares se forman debido a altos gradientes térmicos en composiciones 
con bajos contenidos de aleación puede ser perjudicial para las propiedades mecánicas. 
El tipo y tamaño de los granos formados están en función de la composición de la 
aleación, la velocidad de solidificación y la concentración de los sitios efectivos de 
nucleación del grano. El aumento en la velocidad de solidificación permite reducir el 
tamaño del grano [18], pero es variable en estructuras complejas de fundición. El 
refinamiento del grano alcanzable en procesos comerciales de fundición por gravedad, es 
menor al obtenido mediante nucleación heterogénea efectiva al adicionar elementos 




Figura 2.6 Efecto del refinamiento del grano en un lingote de fundición Al-7Si. a) 
Sin refinador de grano. b) Grano refinado [18]. 
 
Las aleaciones de aluminio pueden solidificar con una estructura de grano fino 
totalmente equiaxial, a través del uso adecuado de refinadores de grano [25, 26]. Los más 
utilizados son aleaciones maestras de titanio o titanio-boro. Los refinadores de aluminio-
titanio generalmente contienen de 3 a 10% de Ti (%P/P). El mismo porcentaje de 
concentración de titanio se usa en refinadores Al-Ti-B con contenidos de boro de 0.2 a 
1% (%P/P), y una relación titanio a boro que varían de 5 a 50 [27]. Aunque los refinadores 
de grano de estos tipos pueden considerarse endurecedores convencionales o aleaciones 
maestras, difieren de las verdaderas aleaciones maestras agregadas al fundido 
exclusivamente para fines de aleación. Para ser efectivos, los refinadores de grano se 
deben de introducir en cantidades controladas, predecibles y operativas de aluminuros y 
boruros o carburos en la forma, tamaño y distribución correctos para la nucleación del 
grano. 
Los refinadores en forma de varilla, desarrollados para el tratamiento continuo de 
aluminio en operaciones primarias y que presentan microestructuras limpias, finas y sin 
aglomerar, están disponibles en longitudes cortadas para uso en fundición. Además de las 
aleaciones maestras de refinación de grano en forma de tableta o varilla laminada, también 
están disponibles sales, generalmente en forma compacta que reaccionan con el aluminio 
fundido para formar combinaciones de TiAl3 y TiB2 [28, 29]. 
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2.9.4 Modificación eutéctica aluminio-silicio 
 
Las propiedades de las aleaciones de aluminio-silicio pueden verse afectadas al 
modificar la forma del eutéctico. Se puede obtener una estructura eutéctica más fina y 
fibrosa mediante un aumento en la velocidad de solidificación, así como con la adición de 
modificadores químicos. Se sabe que el calcio, sodio, estroncio y el antimonio influyen 
en el grado de modificación eutéctica que puede lograrse durante la solidificación. 
El sodio es posiblemente el modificador más potente, pero sus efectos son 
transitorios, debido a la oxidación y las pérdidas por presión de vapor. El estroncio es 
menos transitorio, pero puede ser menos eficaz para velocidades de solidificación lenta 
(véase la Figura 2.7). La combinación de sodio y estroncio ofrece ventajas en la 
efectividad inicial. El calcio es un modificador débil con poco valor comercial, mientras 
que el antimonio proporciona un efecto sostenido, aunque el resultado es un eutéctico 
laminar más fino que fibroso. La adición de sodio metálico al metal fundido, crea 
turbulencias que pueden dar como resultado un aumento en hidrógeno y en los niveles de 
óxido retenido. En la Figura 2.8 ilustra las variaciones en el grado de modificación logrado 
por la adición de modificadores [30]. Ahora que, son el uso de sales higroscópicas que, 
incluyen NaCl y NaF para la modificación, se corre el riesgo de la formación de óxidos y 
el aumento del contenido de hidrógeno disuelto. La adición de fundentes para restaurar la 
calidad de la fundición, incrementa la tasa de pérdida de sodio. El uso excesivo de sodio 
(>0.01% en peso) aumenta la tendencia al mal funcionamiento debido al aumentos en la 
tensión superficial y la disminución de la fluidez. 
Las adiciones de estroncio generalmente se hacen a través de aleaciones maestras 
que, contienen hasta 10% de modificador. Si bien estas adiciones se realizan con una 
degradación mínima del metal fundido, el estroncio se asocia con una mayor tendencia a 
la porosidad de hidrógeno, ya sea a través del aumento de la solubilidad del hidrógeno o 
la disminución de la tensión superficial. Los mayores beneficios de la modificación 
eutéctica en aleaciones de aluminio-silicio se logran en aleaciones que contienen desde 
5% de Si a la concentración eutéctica. 
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La adición de elementos modificadores a estas aleaciones, da como resultado una 
estructura eutéctica fibrosa o laminar fina, así como suprime el crecimiento de cristales de 
silicio dentro del eutéctico o equilibra las tasas de crecimiento de la matriz de silicio 











































































































































Figura 2.8 Variaciones en grados y tipos de modificación eutéctica aluminio-
silicio: a) Clase 1, estructura completamente no modificada a 200x. b) Igual que (a) pero 
a 800x. c) Clase 2, estructura laminar a 200x. d) Igual que (c) pero a 800x. e) Clase 3, 
modificación parcial a 200x. f) Igual que (e) pero a 800x. g) Clase 4, ausencia de estructura 
laminar a 200x. h) Igual que (g) pero a 800x. i) Clase 5, silicio fibroso eutéctico a 200x. 
j) Lo mismo que (i) pero a 800x. k) Clase 6, estructura muy fina a 200x. l) Igual que (k) 




El fósforo interfiere con el mecanismo de modificación. Reacciona para formar 
fosfuros que anulan la efectividad de las adiciones del modificador. Por lo tanto, es 
deseable usar metal bajo en fósforo cuando la modificación es un objetivo del proceso y 
hacer adiciones de modificador más grandes para compensar las pérdidas en relación con 
el fósforo. Típicamente, las estructuras modificadas muestran mayores propiedades de 
tensión y una ductilidad apreciablemente mejorada en comparación con las estructuras no 
modificadas (véase la Tabla 2.6), además dependiendo del grado en que se suprima la 
porosidad asociada con la adición de modificadores, se muestran mejores propiedades. 
Los resultados de las aleaciones de fundición mejorados, presentan una mejoría en 
la colabilidad y resistencia superior al agrietamiento a temperatura elevada (véase la 
Figura 2.9). Ahora que, el análisis térmico es útil para determinar el grado de modificación 
que se puede alcanzar en el metal [31]. En la Figura 2.9 se muestra un metal que se enfría 
lentamente lo que permite graficar el tiempo y la temperatura [32]. La efectividad del 
tratamiento de modificación se define por el grado y la duración del subenfriamiento en 
el «solidus». Los resultados del ensayo deben correlacionarse con el grado de 
modificación establecido metalográficamente para las piezas fundidas, ya que la velocidad 
de enfriamiento de la muestra será diferente. 
 
 
Figura 2.9 Curva de enfriamiento de la región eutéctica de una aleación de 
aluminio-silicio de fundición modificada y no modificada temperatura al mínimo, Tmin, 
antes del altiplano eutéctico temperatura de crecimiento eutéctico, Tg, tiempo en el mínimo 
de la curva, tmin, tiempo correspondiente al comienzo del altiplano eutéctico, tE, tiempo 




































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































2.9.5 Refinamiento de aleaciones hipereutécticas 
 
La eliminación de cristales de silicio primarios grandes y gruesos que, son 
perjudiciales en la colada y el mecanizado de composiciones de aleaciones de silicio 
hipereutécticas, es una función del refinado de silicio primario [33]. El fósforo agregado 
a las aleaciones fundidas con contenidos de silicio por encima de la concentración 
eutéctica de silicio, ya sea en forma de fósforo metálico o compuestos que contienen 
fósforo como el fósforo de cobre y el pentacloruro de fósforo, tienen un marcado efecto 
en la distribución y la forma de la fase de silicio primario (véase la Figura 2.10). 
 
 
Figura 2.10 Efecto del refinado de fósforo en la microestructura de una aleación 
hipereutéctica Al-22Si-1Ni-1Cu. a) Sin refinar. b) Fósforo refinado. c) Refinado y 
fluxado. Todo a 100x [33]. 
 
Concentraciones retenidas de fósforo tan bajas como 0.0015% son efectivas para 
lograr el refinamiento de la fase primaria. Se puede esperar que el refinamiento resultante 
de las adiciones de fósforo, sea menos transitorio que los efectos de la modificación 
eutéctica en las aleaciones hipoeutécticas. La fundición tratada con fósforo se puede 
solidificar y volver a fundir sin que haya pérdida de refinamiento. El tamaño de partícula 
de silicio primario aumenta gradualmente con el tiempo a medida que disminuye la 
concentración de fósforo. Se usa cloro u otros gases reactivos para acelerar la pérdida de 
fósforo. El flujo de gas inerte se emplea frecuentemente para reactivar núcleos de fosfuro 
de aluminio, presumiblemente por resuspensión. Las prácticas recomendadas para el 
refinamiento, durante el proceso de colada, son: 
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 La temperatura de fusión y mantenimiento debe ser mínima. 
 El contenido de calcio y sodio debe controlarse a niveles bajos de concentración. 
 Se recomienda un breve flujo de nitrógeno o argón después de la adición de fósforo 
para eliminar el hidrógeno introducido durante la adición y distribuir los núcleos 
de fosfuro de aluminio uniformemente en el metal fundido. 
 
2.9.6 Influencia y control de la porosidad e inclusiones 
 
La solidificación en geometrías complejas con diferentes espesores de sección, 
crea condiciones bajo las cuales se forma porosidad interna. El impacto de la porosidad 
interna en las propiedades, es causado por la reducción en el área efectiva por fracción de 
volumen de poro, así como por la concentración de esfuerzos en los vacíos que conducen 
a un fallo prematuro. La porosidad en el aluminio es causada por la formación de burbujas 
de hidrógeno en el metal líquido o por contracción durante la solidificación, o por una 
combinación de estos efectos. Existen otras fuentes de vacíos internos como: las 
reacciones del molde, la oxidación a alta temperatura, los orificios de ventilación y el gas 
atrapado que, producen defectos que afectan negativamente las propiedades mecánicas y 
la aceptabilidad física. Las inclusiones no metálicas arrastradas antes de la solidificación 
influyen en la formación de porosidad, al igual que en las propiedades mecánicas. 
 
2.9.7 Porosidad por gas hidrógeno 
 
El hidrógeno es el único gas soluble en cantidades apreciables en el aluminio y sus 
aleaciones. La solubilidad del hidrógeno varía directamente con la temperatura y la raíz 
cuadrada de la presión; la solubilidad aumenta rápidamente al aumentar la temperatura 
por encima del «liquidus». La solubilidad del hidrógeno es considerablemente mayor en 
el estado líquido que en el sólido (véase la Figura. 2.11). La solubilidad real en el aluminio 
puro está justo por encima (0.69 ppm) y por debajo del «solidus» (0.04 ppm), variando 




Figura 2.11 Solubilidad de hidrógeno en aluminio a 1 atm de presión [34]. 
 
La curva de solubilidad para el hidrógeno en aluminio típicamente describe 
condiciones de equilibrio. No se puede disolver más hidrógeno de lo indicado a ninguna 
temperatura. El control de las condiciones de fundición, así como el tratamiento puede dar 
como resultado niveles de hidrógeno disuelto sustancialmente reducidos. Durante el 
enfriamiento y la solidificación el hidrógeno disuelto en exceso de la solubilidad en estado 
sólido, puede precipitar en forma molecular, dando como resultado la formación de poros 
primarios y secundarios. 
La porosidad primaria o interdendrítica se forma cuando los contenidos de 
hidrógeno son lo suficientemente altos como para que el hidrógeno sea rechazado por el 
frente de solidificación, dando como resultado la saturación supercrítica y la formación 
de burbujas. La porosidad secundaria (tamaño en micrómetros) ocurre cuando los 
contenidos de hidrógeno disuelto son bajos y la formación de poros ocurre a 
concentraciones de hidrógeno característicamente subcríticas. 
La formación de burbujas de hidrógeno se ve fuertemente contrapuesta por la 
fuerza de tensión superficial y por el aumento de las velocidades de enfriamiento, así como 
en la velocidad de solidificación, que afectan a la difusión y por la ausencia de sitios de 
nucleación, para la precipitación de hidrógeno, tales como óxidos arrastrados. 
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La precipitación de hidrógeno obedece a las leyes de nucleación y crecimiento y 
es similar en estos aspectos a la formación de otras fases metalúrgicas durante la 
solidificación. El proceso de precipitación de hidrógeno consiste en: 
 
1. Difusión de átomos de hidrógeno dentro de la fundición. 
2. Formación de núcleos subcríticos en función del tiempo y el enfriamiento. 
3. Emergencia aleatoria de precipitados estables que exceden el tamaño crítico 
requerido para un crecimiento sostenido. 
4. Crecimiento continuo siempre que los átomos de hidrógeno disuelto permanezcan 
libres para difundir a la burbuja precipitada. 
 
El resultado, es una distribución general de poros que ocurre en toda la estructura 
solidificada. La porosidad de hidrógeno finamente distribuida puede no ser siempre 
indeseable. La precipitación de hidrógeno puede alterar la forma y la distribución de la 
porosidad de contracción en partes mal alimentadas o secciones parciales. La contracción 
generalmente es más dañina para las propiedades de fundición. En casos aislados, el 
hidrógeno puede ser intencionalmente introducido y controlado en concentraciones 
específicas compatibles con los requisitos de aplicación de la fundición para promover la 
calidad superficial. Las siguientes reglas describen la tendencia de la formación de poros 
de hidrógeno (véase la Figura 2.12) [34]: 
 
 Existe un valor crítico o umbral de hidrógeno para cualquier composición que deba 
excederse para que ocurra la porosidad del hidrógeno. 
 La fracción de volumen de poro residual para cada aleación corresponde al 
contenido de hidrógeno por encima del valor umbral. 
 La fracción de volumen de poro y el tamaño de poro disminuyen con un contenido 
de hidrógeno por debajo del valor umbral. 
 La fracción de volumen de poro de hidrógeno y el tamaño de poro, disminuyen 




Figura 2.12 a) Contenido de hidrógeno, tamaño de poro y relaciones de velocidad 
de enfriamiento en aleación de Al-4Mg. b) Relación con el contenido de hidrógeno con la 
velocidad de enfriamiento en la aleación A356.0 para diferentes fracciones de porosidad. 
fp. c) Relación con el volumen de poro con la velocidad de enfriamiento para diferentes 
contenidos de hidrógeno en la aleación Al-4.7Mg (similar a la aleación 514.0). Contenido 
de hidrógeno (cm3/100 g): 1, 0.31 (sin refinador de grano); 2,0.31 (grano refinado); 3, 0.22 
(grano refinado); 4, 0.18 (grano refinado); 5, 0.10 (grano refinado). d) Relación con el 
tamaño de poro con la velocidad de enfriamiento para diferentes contenidos de hidrógeno 
en la aleación A356.0. Contenido de hidrógeno (cm3/100 g): 1, 0.25 (sin refinador de 
grano), 2, 0.31 (grano refinado), 3, 0.25 (grano refinado), 4, 0.11 (grano refinado), 5, 0.31 




El valor crítico o el umbral de la concentración de hidrógeno también dependen 
de la presión, del número (n) y de la tortuosidad (t) de las trayectorias de líquido que existe 
en una red dendrítica de solidificación. Cuanto mayor sea el producto de estos factores 
(nt) mayor será el umbral de hidrógeno. 
La industria de la fundición ha utilizado durante mucho tiempo diversas formas de 
ensayos al vacío en muestras de metal fundido para determinar la aceptabilidad del metal 
procesado a cualquier aplicación de fundición. El fundamento de este ensayo, es la 
relación de la solubilidad del hidrógeno con la presión. Dado que la solubilidad del 
hidrógeno se relaciona directamente con la raíz cuadrada de la presión, la disminución de 
la presión reduce la solubilidad del hidrógeno, lo que aumenta la tendencia a la formación 
de burbujas en la muestra. Los resultados del ensayo de presión reducida pueden predecir 
en términos relativos la tendencia a la formación de poros de hidrógeno en la pieza fundida 
a presión ambiente. La relación presión/solubilidad se repite en esta discusión debido a su 
relevancia cuando se desarrollan presiones relativas negativas, asociadas con la 
contracción que se desarrollada durante la solidificación. 
Al igual que en el caso de la formación de cristales, la precipitación de hidrógeno 
puede ocurrir como resultado de una nucleación heterogénea u homogénea. Los 
nucleantes más importantes para la precipitación de hidrógeno son los óxidos, 
especialmente aquellos que, a través de la turbulencia, se generan en la entrada durante el 
vaciado, la manipulación del metal, así como en el tratamiento. En presencia de tales 
núcleos, el hidrógeno precipita fácilmente incluso a niveles de hidrógeno disueltos 
relativamente bajos. En ausencia de fases de nucleación, tales como óxidos y especies 
gaseosas las fuerzas de tensión superficial son generalmente lo suficientemente fuertes 
como para que la precipitación se suprima incluso a niveles relativamente altos de 
hidrógeno disuelto. Cuando se realiza correctamente el ensayo de solidificación al vacío, 






La determinación se realiza al observar la muestra a medida que se enfría y se 
solidifica [35]: 
 
 La formación inmediata de burbujas cuando se aplica vacío indica que el metal 
fundido está contaminado por óxidos y contiene una cantidad indeterminada de 
hidrógeno. 
 La evolución del gas que aparece en la muestra de solidificación solo durante las 
últimas etapas de solidificación indica que los óxidos no están presentes y que el 
hidrógeno está presente a una concentración relativamente alta. 
 Si no se produce desprendimiento de gas, se puede suponer que el metal fundido 
está libre de óxidos y que el hidrógeno contenido en la solución líquida está por 
debajo del valor umbral para la precipitación. 
 
Las fuentes de contaminación por hidrógeno incluyen: 
 Atmósfera. 
 Refractarios húmedos 
 Refundición de lingote, aleaciones maestras y otros componentes de carga. 
 Fundentes. 
 Herramientas, tubos de flujo y cucharones. 
 Productos de combustión (POC) en hornos de gas. 
 
El hidrógeno puede ser introducido a través de la disociación de la humedad 
atmosférica, así como derivado de los productos de la combustión en el horno, 
permitiendo la difusión de hidrógeno atómico en el metal fundido. La turbulencia, ya sea 
durante el tratamiento del metal o durante el vaciado, puede acelerar rápidamente la 
velocidad a la que se absorbe el hidrógeno de la humedad atmosférica, ocasionando la 





La posible alteración de la superficie de óxido protectora en el metal fundido en 
cualquier momento origina el aumento en el contenido de hidrógeno. En las aleaciones 
que contienen magnesio se forma un óxido de magnesio amorfo que, es más permeable o 
menos protector a la difusión de hidrógeno atómico, en el metal fundido. Se deduce que 
los períodos de alta humedad, aumentan los problemas enfrentados al tratar con la 
contaminación por hidrógeno y su eliminación, así como que las aleaciones, que contienen 
magnesio, son más susceptibles a la absorción de hidrógeno que otras. Los refractarios de 
los hornos húmedos o mal curados, que se utilizan para revestir los canales, dan como 
resultado la absorción de hidrógeno. 
El hidrógeno disuelto está presente en cierta cantidad en lingotes de aleación 
refundidos y en aleaciones maestras. La contaminación por humedad de los fundentes y 
el hidrógeno en los flujos de gas aumenta los niveles de hidrógeno y, en este último caso, 
afecta la eficiencia de la eliminación de hidrógeno. La humedad en cualquier forma: 
contaminación en las herramientas, tubos de flujo, lingotes, chatarra, elementos aleantes, 
refinadores de grano y aleaciones maestras que pueden añadirse al fundirse, afectan 
aditivamente el contenido de hidrógeno disuelto hasta el límite de solubilidad aplicable. 
La desgasificación mediante el uso de gases inertes o activos, reduce la 
concentración de hidrógeno por difusión a burbujas del gas usado correspondiente a la 
presión parcial de hidrógeno en el gas fundente. Se han desarrollado técnicas de rotor 
giratorio que proporcionan una mezcla más íntima con mayor eficiencia en la reacción 
gas-metal, así como tiempos de reacción más cortos para lograr bajos niveles de 
hidrógeno. El uso de gases fundentes activos y la filtración elimina los óxidos, lo que 
permite que se produzcan fundiciones de calidad aceptable a partir de metales con mayor 




Las inclusiones no metálicas son una preocupación particular en la fundición de 
aleaciones de aluminio. Debido a su reactividad, el aluminio se oxida fácilmente en estado 
líquido y sólido, siendo su tasa de oxidación mayor al aumentar la temperatura de 
fundición, así como al aumentar el tiempo de exposición. 
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El magnesio en las aleaciones de aluminio se oxida al reaccionar con el oxígeno, 
formando espineles con el tiempo y la temperatura. En la Tabla 2.7 se clasifican algunos 
tipos de inclusiones encontradas normalmente. Muchas formas de óxido muestran 
densidades similares a las del aluminio fundido, así como tamaños que reducen la 
efectividad de la separación gravimétrica. Además, la mayoría de los óxidos están 
sumergidos en el aluminio fundido, lo que reduce la efectividad de los métodos de 
separación mecánica. El aluminio también es químicamente agresivo y puede reaccionar 
con compuestos en formulaciones refractarias o con los recubrimientos utilizados para 
proteger crisoles, cucharones y herramientas, lo que resulta en el arrastre de compuestos 
exógenos no metálicos [36]. 
El óxido que se forma inicialmente sobre la superficie del aluminio líquido, es 
altamente protector y autolimitante, sin embargo, cualquier agitación o turbulencia en el 
tratamiento y en el manejo del metal, aumenta el riesgo de arrastrar el óxido y la 
reformación inmediata de óxido adicional. La concentración de óxido puede aumentar 
cuando se adicionan los elementos aleantes, reactivos y compuestos, y se agitan en el 
metal, así como cuando se extrae metal para verter, y cuando el sistema de compuerta 
vierte y conduce el metal a la cavidad del molde. Asimismo, la fusión por inducción es 
altamente eficiente en energía y es efectiva para la fusión de finos, así como chatarra de 
baja calidad, pero las corrientes parásitas inducidas electromagnéticamente resultan en 
altos niveles de óxidos arrastrados. 
La prevención de inclusiones se logra mediante equipos y prácticas que minimizan 
la oxidación, evitan el arrastre y eliminan las partículas de manera efectiva mediante filtros 
o la reacción con fundentes. La desgasificación con gases inertes (argón) o cuasi-inertes 
(nitrógeno) es solo parcialmente efectiva en la eliminación de inclusiones. La 
desgasificación rotatoria mejora la eficiencia de la eliminación de inclusiones, pero es 
necesario el uso de gases fundentes activos, tales como el cloro u otros halógenos para 
eliminar los óxidos incluidos, facilitando su separación mediante la acción de barrido del 











































































































































































































































































































































































































































El aluminio fundido puede filtrarse por diversos medios con una efectividad 
variable. Se pueden usar filtros, pantallas, lana de acero, espuma porosa y cerámica 
fusionada en el sistema de compuertas siempre que la combinación de tamaño de poro, 
nivel de contaminación de inclusión y el área superficie no restrinja excesivamente el flujo 
de metal. Las inclusiones se originan en diversos tipos, tamaños y formas. Los óxidos de 
aluminio son de diferentes formas cristalográficas o amorfas como láminas, escamas y 
partículas aglomeradas. El óxido de magnesio está típicamente presente como partículas 
finas. Los espineles pueden ser pequeños nódulos duros o con formas grandes y 
complejas. El carburo de aluminio y el nitruro de aluminio se pueden encontrar en el metal 
fundido, pero generalmente tienen un tamaño y una concentración que no afecta en las 
piezas de fundición de aluminio [37, 38]. El refractario y otras inclusiones exógenas se 
pueden identificar por su apariencia y composición. Las inclusiones como la contracción 
y la porosidad por hidrógeno, reducen las propiedades al restar resistencia al área de 
sección transversal efectiva cuando se aplican esfuerzos, así como la concentración de 
esfuerzos en la interfaz de inclusión. 
 
 
Figura 2.13 Efecto de las inclusiones en la resistencia a la tensión en barras de 
ensayo de la aleación Al-12Si en molde de arena. Las inclusiones disminuyen la 
resistencia a la tensión aproximadamente el doble de lo que se predeciría sobre la base de 
la disminución en la sección transversal. Resistencia a la tensión de 186 MPa sin 
inclusiones [34]. 
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2.9.9 Efectos combinados de hidrógeno, contracción e inclusiones 
 
La precipitación de hidrógeno y la formación de porosidad por contracción 
generalmente se consideran fenómenos separados e independientes. Hay mecanismos 
interactivos que afectan a ambos. Pequeñas cantidades de hidrógeno disuelto aumentan 
significativamente el tamaño de los poros cuando se forman vacíos por contracción. Los 
efectos del gas y la contracción en la fracción de volumen de poro pueden considerarse 
aditivos. Dado que los poros por contracción deben, por definición, dar como resultado 
áreas de presión reducida con respecto a la atmosférica, la solubilidad del hidrógeno se 
reduce en el líquido circundante facilitando la precipitación de hidrógeno en la formación 
de poros. Las medidas importantes de estos poros (morfología, densidad de poro, tamaño 
de poro y fracción volumétrica de poros) se ven afectadas por el hidrógeno. 
El conocimiento convencional es que los poros de hidrógeno son siempre 
redondeados, defectos de superficie lisa, mientras que los poros por contracción 
invariablemente tienen el aspecto cristalino característico de la estructura dendrítica. Sin 
embargo, la porosidad por hidrógeno puede ajustarse a regiones de los brazos dendríticos 
que, dan a la formación de burbujas el aspecto característico de poro por contracción. La 
contracción que ocurre bajo gradientes extremadamente bajos puede asumir una 
configuración de paredes lisas. La precipitación de hidrógeno en un poro por contracción 
también influye en la morfología de la superficie. Es imposible separar por completo los 
efectos de la contracción y el gas disuelto en la formación de microporosidad [39]. 
El hidrógeno puede agregarse intencionalmente para contrarrestar los efectos más 
nocivos de la contracción en la aceptabilidad de la fundición. Para las piezas que solo 
requieren una apariencia cosmética en estado fundido, no parece existir una razón 
convincente para no agregar hidrógeno por cualquier cantidad de medios para mejorar la 
calidad superficial. Sin embargo, para partes que requieren integridad estructural, 
mecanizado, resistencia a fugas u otras características mecánicas o físicas específicas, la 
adición intencional de hidrógeno es inaceptable. La precipitación de hidrógeno durante la 
solidificación compensa las presiones relativas negativas que se desarrollan cuando se 
forman poros por contracción. 
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La igualación de las presiones internas y externas causadas por la precipitación de 
hidrógeno en los poros por contracción interna minimiza la tendencia al colapso 
superficial y la contracción del agujero de gusano en los ejemplos utilizados anteriormente 
y altera el tamaño y la distribución de los poros de una manera que beneficia calidad e 
integridad. La formación de poros por hidrógeno y los efectos del hidrógeno en la 
contracción interna están influenciados por inclusiones arrastradas que nuclean la 
precipitación. 
Debido a que las inclusiones facilitan enormemente la formación de burbujas 
incluso a niveles muy bajos de hidrógeno disuelto, es importante considerar la interacción 
en lugar de intentar correlacionar el contenido absoluto de hidrógeno con la formación de 
defectos. La alimentación en capas, puede ser aprovechada para mejorar los resultados en 
piezas de fundición. El primer metal que establece un contacto estable con la pared del 
molde, comienza a solidificar y no es alimentado por el sistema de mazarotaje, sino por 
capas de metal fundido inmediatamente adyacentes. En fundiciones de arena (gradiente 
bajo), el último líquido enfriado puede no estar localizado a lo largo de la línea central. 
Cuando el gradiente es bajo y la tasa de enfriamiento es alta, pueden existir zonas blandas 
líquido-sólido a lo largo de la fundición en varias etapas de solidificación, y los cambios 
en la fracción sólida de la superficie al centro pueden ser pequeños. 
Sin embargo, los gradientes localizados y la disponibilidad de líquido 
térmicamente diferenciado, en o cerca de la interfaz de solidificación, durante y después 
del llenado del molde, dan como resultado una solidez inesperada en áreas en las que, de 
otro modo, se podría esperar que ocurran vacíos por contracción. Este principio se aplica 
de forma rutinaria en la colada de lingotes de aleaciones, a través de procesos continuos y 
discontinuos de enfriamiento directo. En estos procesos, la interfaz de solidificación es 
alimentada constantemente por una aleación de fundición diferenciada térmicamente por 
ser recientemente introducida, estableciendo un grado de equilibrio del flujo de calor, para 
proporcionar condiciones de solidificación que aseguren un crecimiento mínimo de la 
zona de solidificación, acompañado de alimentación líquida ilimitada, además de un 
gradiente térmico adecuado para la promoción de la solidez estructural. Estos principios 
se reflejan en diseños de compuertas que, se aproximan a los efectos de estratificación sin 
recurrir a métodos más costosos de promoción de la calidad interna. 
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La porosidad en los productos fundidos, ya sean poros de hidrógeno, contracción 
o los defectos más comunes que pueden asociarse con ambas condiciones, pueden 
entenderse y prevenirse de la siguiente manera: 
 
 El tratamiento de fundición, debe realizarse para la eliminación efectiva de óxidos 
y otros compuestos no metálicos arrastrados, así como en la reducción en la 
concentración de hidrógeno disuelto. 
 El manejo del metal, el vaciado y el diseño del sistema de compuertas, deben 
preservar la calidad mínima requerida del metal fundido. 
 El sistema de compuertas y mazarotaje con técnicas de extracción de calor 
variable, además de la aplicación de los principios de solidificación direccional, 
deben ser capaces de minimizar o prevenir la porosidad de contracción. 
 
2.10 Tratamiento térmico de aleaciones de aluminio de fundición 
 
El término tratamiento térmico se utiliza para describir todas las prácticas térmicas 
destinadas a modificar la estructura metalúrgica de productos, de forma que las 
características físicas y mecánicas se modifiquen de forma controlable para cumplir con 
los criterios específicos de ingeniería, es decir, a través de la serie de calentamientos y 
enfriamientos a velocidades controladas. Las aleaciones de aluminio, ofrecen una gama 
de oportunidades para emplear tratamientos térmicos para obtener combinaciones 
deseables de propiedades mecánicas y físicas, que, a través de la selección de éstos, es 
posible lograr propiedades que son en gran medida responsables del uso actual de las 
aleaciones de aluminio de fundición en prácticamente todos los campos de aplicación. Los 
siguientes objetivos forman la base para la selección de los tratamientos térmicos: 
 
 Aumenta la dureza. 
 Mejora la maquinabilidad. 
 Mejora la resistencia al desgaste. 
 Aumenta la resistencia y/o produce las propiedades mecánicas especificadas para 
una condición de material particular. 
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 Estabilizar propiedades mecánicas y físicas. 
 Asegurar la estabilidad dimensional. 
 Alterar las características eléctricas. 
 Alterar la resistencia a la corrosión. 
 Relevar esfuerzos residuales. 
 
La versatilidad del aluminio se refleja en la cantidad de aleaciones que se han 
desarrollado y utilizado comercialmente. Se puede lograr una amplia gama de 
combinaciones deseables de propiedades mecánicas y físicas, a través del tratamiento 
térmico de muchas de estas aleaciones. Para lograr cualquiera de estos objetivos, las partes 
pueden ser recocidas, tratadas térmicamente en solución, templadas, endurecidas por 
precipitación, envejecidas y sobrenvejecidas o tratadas en combinaciones de estas 
prácticas (véase la Figura 2.14) [20]. 
 
 
Figura 2.14 Intervalos de temperatura típicas superpuestas en un diagrama binario 
de fase aluminio-cobre para diferentes operaciones térmicas. Las líneas discontinuas 
verticales representan aleaciones de aluminio para fundición que contienen: a) 4.5% de 
Cu. b) 6.3% de Cu [20]. 
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Los tratamientos térmicos de las aleaciones de aluminio se basan en las 
solubilidades variables de las fases metalúrgicas en un sistema cristalográficamente 
monotrópico. Dado que la solubilidad de la fase eutéctica aumenta al aumentar la 
temperatura en el sólido, la formación y distribución de las fases precipitadas se puede 
manipular para influir en las propiedades del material. Además de los cambios de fase y 
morfología asociados con los elementos y compuestos solubles, otros efectos (a veces 
deseables) acompañan al tratamiento a temperatura elevada. La microsegregación en todas 
las estructuras solidificadas se minimiza o elimina. Los esfuerzos residuales causados por 
la solidificación o por el enfriamiento previo se reducen, las fases insolubles pueden 
alterarse físicamente y la susceptibilidad a la corrosión puede verse afectada. 
 
2.10.1 Tratamiento térmico de solución 
 
La exposición a temperaturas correspondientes a los límites de solubilidad 
máximos, en relación con la temperatura de fusión más baja, para una composición 
tratable térmicamente específica da como resultado la disolución de las fases solubles que 
se formaron durante y después de la solidificación. La velocidad de calentamiento a la 
temperatura de la solución es técnicamente poco importante. Cuando hay más de una fase 
soluble presente, como en los sistemas Al-Si-Cu-Mg y Al-Zn-Cu-Mg, puede ser necesario 
un tratamiento térmico escalonado para evitar la fusión de las fases y eutécticos de menor 
temperatura de fusión. Con el fin de obtener las propiedades óptimas, es deseable un grado 
más completo del tratamiento térmico de solución de forma práctica y económica. 
Los diferentes procesos y prácticas de fundición, resultan en diferencias 
microestructurales con relevancia en la práctica de tratamientos térmicos. Las 
microestructuras más gruesas asociadas con los procesos de velocidad de solidificación 
lenta, requieren una exposición más prolongada a la temperatura de solución. El tiempo 
requerido a la temperatura de solución, suele ser progresivamente más largo para las 
fundiciones de investimento, arena y molde permanente, pero las fundiciones de arena de 
paredes delgadas producidas con el uso extensivo de templaderas, pueden mostrar 
microestructuras más finas. 
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Por esta razón, la práctica de tratamiento térmico de solución se puede optimizar 
para cualquier parte específica, y así lograr la solubilización con el ciclo razonable más 
corto una vez finalizada la producción, esto con el fin de seleccionar un tratamiento 
térmico con un amplio margen de seguridad para evitar los retrasos y los costos de 
retratamientos cuando no se cumplen con las propiedades requeridas [40-42]. 
A medida que la temperatura de «solvus» se aproxima al punto de fusión eutéctico, 
la temperatura de solución es crítica para determinar el grado de solubilidad que se puede 
alcanzar. Además, el efecto de la temperatura sobre las velocidades de difusión influye 
directamente en el nivel de solubilidad en función del tiempo a la temperatura. Dentro de 
los rangos de temperatura definidos para el tratamiento térmico de solución, según la 
especificación aplicable, se encuentra una gama significativa de potenciales de 
solubilidad. 
La implementación del tratamiento térmico, o la fundición con conocimiento de 
causa que buscan obtener propiedades superiores, sesgarán la temperatura del tratamiento 
térmico de solución dentro de los límites de especificación, esto con el fin de obtener el 
mayor grado práctico de solubilización. Se logran obtener propiedades superiores, a través 
de hornos, termopares y controles de horno que son capaces de operar dentro de los rangos 
de temperatura cercanas de la región de fusión eutéctica, teniendo en cuenta la resistencia 
de las estructuras vaciadas a fundirse en función de las consideraciones de difusión [43-
45]. 
Si bien las temperaturas justo por debajo del punto de fusión eutéctico son 
deseables para el desarrollo óptimo de propiedades, es importante evitar la fusión eutéctica 
que dé lugar a redes eutécticas intergranulares frágiles. Las fases insolubles que incluyen 
aquellas que contienen elementos de impurezas normalmente no se ven afectadas por el 
tratamiento térmico de solución. Sin embargo, producen cambios limitados. Las 
superficies de las partículas de silicio primario y eutéctico se redondean de forma 
característica durante el tratamiento térmico de solución. El tratamiento térmico en 
solución de la aleación A444.0, que, no contiene fase soluble, se justifica únicamente por 
este fenómeno y su efecto sobre la ductilidad. La solubilidad limitada también da como 





El objetivo del templado es la retención del grado de solución más alto posible con 
el nivel más bajo de esfuerzos residuales inducidos, es decir, la creación de una solución 
sólida súper saturada (SSSS), así como la menor deformación o distorsión compatible con 
los requisitos comerciales o especificados. El templado es un paso distintivo en la práctica 
de tratamientos térmicos que conduce a la metaestabilidad, condición tratada 
térmicamente de solución sobresaturada, T4. Los parámetros específicos pueden estar 
asociados con el calentamiento de las piezas para lograr la solución, y los parámetros 
separados se aplican a los pasos requeridos para lograr el mayor grado de retención de 
solución retenida. 
El enfriamiento rápido desde la temperatura de solución hasta la temperatura 
ambiente es crítico, difícil y a menudo, es el paso menos controlado en el procesamiento 
térmico. Las especificaciones a menudo, definen o recomiendan los límites de retardo de 
enfriamiento. En la práctica, el retardo más breve posible es deseable. Los equipos 
especializados como los hornos «drop-bottom», así como los continuos, ofrecen estas 
ventajas. Los retardos excesivos, dan como resultado una caída de temperatura, además 
de la rápida formación de precipitados gruesos, en un intervalo de temperatura en el que 
los efectos de la precipitación son ineficaces para el endurecimiento. 
La pendiente de la relación temperatura-tiempo durante el enfriamiento, a partir 
de la temperatura de solución, debe ser lo suficientemente pronunciada para que los límites 
de solubilidad de los precipitados no se intercepten (véase la Figura 2.15). Aunque las 
fundiciones son característicamente más tolerantes al retardo del enfriamiento que, los 
productos trabajados debido a estructuras más gruesas, así como tiempos de difusión más 
largos, los retardos de enfriamientos excesivos dan como resultado un menor potencial de 




Figura 2.15 Gráfico de precipitación-temperatura-tiempo para aleaciones de 
aluminio y cantidades variables de magnesio [41, 42]. 
 
El agua es el medio de enfriamiento preferido en aleaciones de aluminio de 
fundición, donde la temperatura tiene un efecto importante en los resultados. La mayoría 
del enfriamiento comercial se logra con agua cercana al punto de ebullición, pero 
temperaturas entre 65°C y 80°C son alternativas estandarizadas comunes. Los efectos del 
espesor, así como la temperatura de enfriamiento promedio, además de las diferencias en 
las propiedades mecánicas que resultan del enfriamiento en agua a diferentes temperaturas 



























































































































































































































La mayor resistencia potencial, la corrosión y la corrosión bajo tensión mejoran 
mediante un enfriamiento rápido empleando agua a temperatura ambiente. Sin embargo, 
un templado severo aumenta significativamente los esfuerzos residuales, así como la 
distorsión, es decir, la uniformidad de extracción de calor que, a su vez, es una función 
compleja del mecanismo de extracción de calor operable, es la clave para el desarrollo de 
propiedades y las consecuencias físicas del templado. 
La nucleación de la película de vapor y la ebullición convectiva se producen con 
tasas de extracción de calor drásticamente diferentes a diferentes intervalos de 
temperatura, espesores de sección y condiciones de la superficie. La densidad de carga, el 
posicionamiento y la geometría de la pieza influyen en los resultados. A medida que 
aumenta el espesor de la sección, disminuyen las ventajas metalúrgicas obtenidas con una 
tasa de enfriamiento con agua a 65°C, sin embargo, estás ventajas frente a una tasa de 
enfriamiento con agua, a 100°C, se mantienen independientemente del espesor de la 
sección. El desarrollo de estanterías, una mejor distribución y la orientación de las piezas 
para un enfriamiento más uniforme durante el templado, permite: 
 
 Promover la ebullición estable de la película de vapor mediante el depósito de 
compuestos en la superficie de las piezas a medida que se sumergen en la solución 
de enfriamiento. 
 Suprimir las variaciones en el flujo de calor aumentando la estabilidad de 
ebullición de la película de vapor mediante la disminución de la tensión superficial 
químicamente. 
 Una tasa de enfriamiento moderado para una temperatura del agua dada. 
 
La tasa de enfriamiento también se ve afectada por el estado de la superficie de las 
piezas. Se produce un enfriamiento más rápido en superficies oxidadas, manchadas y 
rugosas, mientras en superficies brillantes, recién mecanizadas y grabadas, se enfrían más 
lentamente. El uso común del agua como medio de enfriamiento se basa principalmente 
en su superior extracción de calor, en relación con otros materiales. Sin embargo, el 
enfriamiento se ha logrado en aceites, baños de sal y en soluciones orgánicas. 
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Para muchas composiciones, el enfriamiento a través de ventiladores o niebla es 
factible como un medio para reducir dramáticamente los niveles de esfuerzos residuales, 
sacrificando considerablemente el potencial de endurecimiento [43-45]. En general, las 
piezas que han sido tratadas térmicamente en solución y templadas, muestran propiedades 
de tensión y elongación superiores a las de la condición de estado bruto (F -«as-cast»). A 
través de tratamientos térmicos específicos, se sacrifica la resistencia y la dureza para 
obtener elongación, o desarrollar resistencia y dureza a expensas de la ductilidad. Sin 
embargo, la condición T4 rara vez se emplea. En cambio, las ventajas del envejecimiento 
o el endurecimiento por precipitación se obtienen mediante tratamientos térmicos 
adicionales después del templado. Entre estas ventajas se encuentran una mayor 
resistencia y dureza con el correspondiente sacrificio en ductilidad, una maquinabilidad 
mejorada, el desarrollo de propiedades mecánicas más estables y la reducción de esfuerzos 
residuales. 
 
2.10.3 Tratamiento térmico de precipitación o envejecimiento 
 
El endurecimiento por precipitación natural o artificial después del tratamiento 
térmico en solución y templado, potencializa las propiedades de los productos de 
aleaciones de aluminio de fundición. El endurecimiento, se define como el cambio en la 
estructura metalúrgica que resulta en una mayor resistencia a la deformación. La mayoría 
de las aleaciones de aluminio envejecen en cierta medida de forma natural después del 
enfriamiento rápido; es decir, las propiedades cambian en función del tiempo a 
temperatura ambiente como resultado de la formación de zonas Güinier-Preston (GP) 
dentro de la estructura de la red cristalina, la extensión del cambio depende principalmente 
por la aleación. Por ejemplo, el envejecimiento a temperatura ambiente en aleaciones 
como A356.0 y C355.0 ocurre dentro de las 48 horas con cambios insignificantes a partir 
de entonces. El proceso de endurecimiento se acelera envejeciendo artificialmente a 
temperaturas que varían aproximadamente entre 90 a 260°C, dependiendo de la aleación 
y las propiedades deseadas. 
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En el envejecimiento natural y artificial, la sobresaturación que caracteriza la 
condición de solución a temperatura ambiente, se releva con la precipitación del soluto 
que procede por etapas con efectos estructurales específicos [41, 42]. A temperatura 
ambiente o a bajas temperaturas de envejecimiento o durante la transición a temperaturas 
más altas, el principal cambio es la difusión de átomos de soluto a sitios de alta energía 
como dislocaciones, maraña de dislocaciones y vacancias dentro de la red cristalina que, 
producen la distorsión de los planos en la red cristalina y forman concentraciones de 
núcleos cristalinos subcríticos. 
Con la exposición a la temperatura de envejecimiento, estos sitios alcanzan, o no, 
tamaños críticos, etapa que conduce a la formación de partículas discretas que muestran 
el carácter cristalográfico identificable de la fase precipitada. Con un tratamiento 
adicional, estas partículas en fase de transición, crecen con un incremento en los esfuerzos 
coherentes hasta que, con el tiempo y la temperatura suficientes, se excede la resistencia 
de enlace interfacial. Se pierde la coherencia, y con ella, los efectos de fortalecimiento 
asociados con la formación y crecimiento de precipitados [46-48]. El crecimiento continuo 
de la fase, ahora en equilibrio, ocurre con la pérdida de dureza y resistencia 




El recocido, originalmente asignado a la designación T2, ahora al tratamiento O, 
aunque rara vez se emplea, tiene un propósito útil al proporcionar piezas con una 
estabilidad dimensional y física, así como los niveles más bajos de esfuerzos residuales. 
Además, se caracteriza por bajos niveles de resistencia, ablandamiento y, por 
consiguiente, baja maquinabilidad. Las prácticas de recocido típicas son para exposiciones 
relativamente cortas (de 2 a 4 horas) a una temperatura mínima de 340°C. Las prácticas a 
temperaturas más altas se emplean para un relevado más completo de los esfuerzos 
residuales [49]. La velocidad de enfriamiento desde la temperatura de recocido, debe ser 
controlada de tal manera que los esfuerzos residuales no se induzcan. La práctica típica es 





La estabilidad se define como la condición de características estructurales y físicas 
inmutables en función del tiempo en condiciones de servicio. La condición metaestable 
T4, está sujeta a endurecimiento, siendo extensiva en algunas aleaciones y limitada en 
otras, a temperatura ambiente y superior. Con la exposición a temperaturas elevadas, se 
esperan cambios adicionales significativos de las propiedades físicas y mecánicas. 
Incluyendo el cambio dimensional o el crecimiento y los cambios en la susceptibilidad a 
la corrosión, así como en la corrosión por estrés que, pueden asociarse con estados de 
transición en algunas aleaciones [49]. Las condiciones más estables que se pueden obtener 
son: recocidas, sobrenvejecidas, envejecidas y en estado bruto, en ese orden. Los 
productos subenvejecidas y solubilizadas son menos estables. 
 
2.10.6 Aleaciones aluminio-cobre 
 
La fase soluble en las aleaciones de aluminio-cobre es el aluminuro de cobre 
(Al2Cu). Las zonas GP que se forman por difusión de átomos de cobre en la solución 
sólida sobresaturada (SS) se reemplazan por θ´´, a temperaturas superiores a 100°C con 
un arreglo atómico tridimensional ordenado. La difusión y el crecimiento continuos 
conducen a la formación de la fase de transición θ´, que, tiene la misma composición y 
estructura que la fase estable, θ; pero mantiene la coherencia con la red cristalina. 
Finalmente, como las regiones discretas de la fase de transición continúan creciendo, θ se 
transforma en equilibrio θ estable y no coherente, indicado en la Ecuación (2.1) [47-49]: 
 
𝜃 = 𝐴𝑙2𝐶𝑢     𝑆𝑆 → 𝜃







2.10.7 Aleaciones aluminio-cobre-magnesio 
 
Una secuencia similar ocurre en el endurecimiento artificial de las aleaciones de 
Al-Cu-Mg. La adición de magnesio acelera e intensifica el envejecimiento a temperatura 
ambiente, y la progresión es desde las zonas GP a las fases de equilibrio de transición, 
indicado en la Ecuación (2.2). 
 
𝑆 = 𝐴𝑙2𝐶𝑢𝑀𝑔     𝑆𝑆 → 𝐺𝑃 → 𝑆
′ → 𝑆                                (2.2) 
 
2.10.8 Aleaciones aluminio-silicio–magnesio 
 
Las aleaciones de Al-Mg-Si son un importante grupo de aleaciones ampliamente 
usadas tanto en fundición como trabajadas. El siliciuro de magnesio, Mg2Si es la fase 
soluble en aleaciones importantes, como las aleaciones 356.0, A356.0 y A357.0. A 
diferencia del endurecimiento que acompaña al desarrollo de esfuerzos coherentes de la 
red, esta fase actúa para aumentar la energía requerida para la deformación de la red 
cristalina. Las regiones esféricas se convierten en partículas con forma de aguja en los 
puntos correspondientes al endurecimiento máximo. El envejecimiento adicional produce 
partículas en forma de varas alargadas. La transición de β´ al equilibrio Mg2Si se produce 
sin mayor difusión, indicado en la Ecuación (2.3) [48]: 
 
𝛽 = 𝑀𝑔2𝑆𝑖     𝑆𝑆 → 𝐺𝑃 → 𝛽
′ → 𝛽                                     (2.3) 
 
El envejecimiento artificial dependerá de la resistencia y de las propiedades 
deseadas. En las Figuras 2.17 a 2.20, se observan las curvas de envejecimiento, que 
facilitan la selección del proceso. Teniendo en cuenta que tiempos más largos a una 
temperatura de envejecimiento más baja generalmente dan como resultado mayor 
resistencia. La respuesta al envejecimiento, la tasa de cambio de las propiedades y la 
resistencia máxima están en función del tiempo. Las curvas más planas están asociadas 
con las temperaturas de envejecimiento más bajas, que permiten una mayor tolerancia a 
los efectos causados por las variaciones de la combinación tiempo y temperatura. 
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A diferencia del tratamiento térmico de solución, el tiempo requerido para alcanzar 
la temperatura de envejecimiento puede ser significativo (véase la Figura 2.18 a 2.20). La 
energía impartida durante el calentamiento, hasta la temperatura de endurecimiento por 
precipitación, puede integrarse en la secuencia para controlar con mayor precisión los 
resultados y minimizar el tiempo del ciclo. La condición sobrenvejecida T7 es menos 
común que el tratamiento T6, empero, se tiene buenas razones para su uso en muchas 
aplicaciones [49, 50]. Por definición, el sobrenvejecimiento es llevar el ciclo de 
envejecimiento a un punto más allá de la dureza máxima a una temperatura más alta que 
la empleada para la condición completamente endurecida. 
El endurecimiento por precipitación en la condición T6, reduce de 10 a 35% los 
esfuerzos residuales promovidos durante el templado. La disminución de los esfuerzos 
residuales está asociada con el tratamiento de envejecimiento a mayor temperatura. 
Además, las piezas se vuelven más estables dimensionalmente como resultado de un 
decrecimiento más completo, y su rendimiento está garantizado en aplicaciones donde 




Figura 2.17 Características de envejecimiento a alta temperatura para aleación de 


























































































Figura 2.19 Características de envejecimiento a alta temperatura para aleación de 


































































































Las propiedades mecánicas de un material están basadas principalmente en el 
comportamiento que muestra ante la aplicación de algún tipo de carga; lo cual, 
generalmente se manifiesta mediante la deformación del material previo a una posible 
fractura. Existen dos tipos básicos de deformación: elástica y plástica. Todas las 
propiedades físicas de los metales están controladas por la estructura atómica, así como 
por la microestructura del material. La deformación elástica y plástica pueden tener lugar 
al mismo tiempo, por lo cual, en la selección del material se debe tener en cuenta las 
propiedades, con base en los requerimientos funcionales del componente, determinando 
las características más importantes que debe de poseer el material, como resistencia, 
rigidez, ductilidad, sometimiento a grandes fuerzas, o a fuerzas súbitas intensas, así como 
a elevadas temperaturas y condiciones severas de abrasión, etc. [49, 51]. Existen cinco 
tipos principales de cargas: tensión, compresión, corte directo, torsión y flexión. Para 
poder determinar las propiedades de un material se realizan ensayos de muestras en un 
laboratorio. Los ensayos pueden clasificarse en tres grupos (según la velocidad de 
aplicación del esfuerzo): ensayos bajo condiciones de carga monotónica y cíclica. Los 
ensayos más importantes y frecuentemente empleados, son los ensayos de tensión y 
compresión. Sin embargo, su relación con el comportamiento a fatiga puede ser bastante 
remota, como señala Spangenburg [53]. 
 
3.2 Ensayo de tensión uniaxial 
 
El comportamiento estático, bajo condiciones de carga monotónica, se obtiene a 
partir de un ensayo de tensión, con base en la norma ASTM E8 o E8M [54]. En la cual, 
una muestra de sección transversal circular o rectangular de la longitud de referencia 
uniforme, es sometida a una fuerza de tensión que aumenta monótonamente, hasta que se 
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fractura. El comportamiento del esfuerzo-deformación monotónico uniaxial, se puede 
basar en una relación verdadera o de ingeniería. El esfuerzo de ingeniería nominal (s) en 





                                                                (3.1) 
 
Donde P es fuerza axial y Ao es el área de la sección transversal original. El 





                                                                 (3.2) 
 
Donde A es el área de la sección transversal instantánea. En donde el esfuerzo 
verdadero es mayor que el esfuerzo de ingeniería, ya que el área de sección transversal 
disminuye durante la carga. La deformación ingeniería (e) se basa en la longitud de 








                                                        (3.3) 
 
Donde l es la longitud de referencia instantánea, y Δl es el cambio en la longitud 
de referencia original (lo). En donde la deformación verdadera o natural (ε) se basa en la 











)                                             (3.4) 
 
Para pequeñas deformaciones (antes del límite proporcional, un poco antes de la 
cedencia), menores al 2%, el esfuerzo de ingeniería (S) es aproximadamente igual al 
esfuerzo verdadero (σ) y la deformación de ingeniería (e) es aproximadamente igual a la 
deformación verdadera (ε). 
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Siendo innecesario distinguir entre los valores verdadero y de ingeniería, para 
pequeñas deformaciones. Sin embargo, para deformaciones más grandes, las diferencias 
se vuelven apreciables. Con grandes deformaciones inelásticas se puede suponer una 
condición de volumen constante hasta que ocurra la estricción (Al=Ao lo). Esta es una 
suposición razonable, ya que la deformación plástica no contribuye al cambio de volumen. 
De la relación del s, σ, e y ε pueden derivarse en las Ecuaciones (3.5) y (3.6). 
 





= 𝑙𝑛(1 + 𝑒)                                                (3.6) 
 
Son válidas las Ecuaciones (3.5) y (3.6) hasta que la estricción tiene lugar, 
alcanzando así la máxima resistencia a la tensión. La deformación plástica se localiza 
después de la estricción, donde la deformación ya no es uniforme en toda la longitud de 
referencia. En la Figura 3.1 se muestra el comportamiento de la curva esfuerzo-




Figura 3.1 Comportamiento de la curva esfuerzo-deformación verdadero y de 
ingeniería: a) Sección de referencia original. b) Sección de referencia uniformemente 
alargada. c) Sección de referencia fracturada en la estricción [51]. 
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Donde E es el módulo de elasticidad en MPa, Sy es límite de elasticidad en MPa, 
Su es máxima resistencia a la tensión en MPa, σf es la resistencia a la tensión, en MPa, 
%RA es la reducción porcentual del área, εf es la deformación a la fractura verdadera o 
ductilidad, %EL, es el porcentaje de elongación. 
La resistencia a la tensión verdadera (σf) puede calcularse como Pf /Af, donde el 
subíndice f representa la fractura. Sin embargo, generalmente se corrige por la estricción 
que causa un estado biaxial de tensión en la superficie del cuello y un estado de tensión 
triaxial en el interior del cuello. El factor de corrección de Bridgman se utiliza para 
compensar este estado triaxial de esfuerzos, y se aplica a especímenes cilíndricos [49, 51]. 




(1 + 4𝑅 𝐷𝑚𝑖𝑛⁄ ) ln(1 +𝐷𝑚𝑖𝑛 4𝑅⁄ )
                              (3.7) 
 
Donde R es el radio de curvatura del cuello y Dmin es el diámetro de la sección 
transversal en la parte más delgada del cuello. Los materiales frágiles no presentan 
deformación y, por lo tanto, no requieren de este factor de corrección. Los valores de 
propiedades mecánicas típicas de las piezas fundidas de aleación de aluminio a 
temperatura ambiente, se presentan en la Tabla 3.1. Los valores de Sy, Su y σf son 
indicadores de la fortaleza del material, mientras que los valores de %RA, %EL y εf son 
indicadores de la ductilidad del material. 
Los indicadores de la capacidad de absorción de energía de un material, son la 
resiliencia y la tenacidad a la tensión. La resiliencia es la energía elástica absorbida por la 
muestra. Siendo igual al área bajo la porción elástica de la curva esfuerzo-deformación. 
La tenacidad a la tensión es la densidad total de energía o la energía por unidad de volumen 
absorbida durante la deformación (hasta la fractura). Siendo igual al área total bajo la 





La deformación inelástica o plástica da como resultado una deformación 
permanente que no se recupera durante la descarga. En la Figura 3.2 se muestra la curva 
de descarga elástica y es paralela a la línea de carga inicial elástica, donde la deformación 
total (ε) se compone de la deformación elástica (εe = σ/E), y de la deformación plástica 
(εp). El campo elástico está representado en la Ecuación (3.8), mientras que el campo 
plástico se representa en la Ecuación (3.9). 
 




                    𝑙𝑜𝑔 𝜎 = 𝑙𝑜𝑔 𝐾 + 𝑛 𝑙𝑜𝑔 𝜀                        (3.9) 
 
Donde K, es el coeficiente de resistencia a la tensión (intercepción de tensión en 
εp = 1) y n es el exponente de endurecimiento por deformación (pendiente de la línea), y 
generalmente, está entre 0 y 0.5. 
 
 









Figura 3.3 Comportamiento de la curva esfuerzo verdadero «versus» deformación 
verdadera del acero AISI 11V41 [49, 54]. 
 
La deformación total verdadera está dada por la relación Ramberg-Osgood [49, 
54], indicada en la Ecuación (3.10): 
 









                                       (3.10) 
 
El comportamiento de la curva esfuerzo-deformación de un material, puede ser 
sensible a la velocidad de deformación, particularmente a temperaturas elevadas. Un 
aumento significativo en la velocidad de deformación generalmente aumenta la 
resistencia, pero reduce la ductilidad del material. Sin embargo, para metales y aleaciones, 
el efecto de la velocidad de deformación puede ser pequeño a temperatura ambiente. Por 
otra parte, los materiales endurecidos por precipitación, bajo ciertas condiciones, el efecto 








Tabla 3.1 Propiedades mecánicas típicas de las piezas vaciadas de aleación de 
aluminio a temperatura ambiente. 

























Moldeo en arena 
319.0 
F 27 18 2 70 22 68.94 73.77 
T5 30 26 2 80 24 75.84 73.77 
T6 36 24 2 80 29 75.84 73.77 
         
356.0 
F 165 125 6 … … … 503.31 
T51 170 140 2 60 140 379.21 503.31 
T6 230 165 4 70 180 413.68 503.31 
T7 235 205 2 75 165 413.68 503.31 
T71 195 145 4 60 140 413.68 503.31 
         
A356.0 
F 160 85 6 … … … 503.31 
T51 180 125 3 … … … 503.31 
T6 275 205 6 75 … … 503.31 
T71 205 140 3 … … … 503.31 
Moldeo permanente 
319.0 
F 235 130 3 85 165 … 510.21 
T6 275 185 3 95 … … 510.21 
         
356.0 
F 180 125 5 … … … 503.31 
T51 185 140 2 … … … 503.31 
T6 260 185 5 80 205 620.52 503.31 
T7 220 165 6 70 170 517.10 503.31 
T71 170 … 3 60-90 … … 503.31 
         
A356.0 
F 185 90 8 … … … 503.31 
T51 200 140 5 … … … 503.31 
T6 285 205 12 80 … … 503.31 
Moldeo por inyección 
380 F 315 160 3 80 195 965.26 503.31 
A380.0 F 325 160 4 80 185 965.26 503.31 
 
           Nota: (a) Límite elástico a la tensión, compensación = 0.2%, (b) Basado en 500,000,000 ciclos de estrés completamente 
invertido usando R.R. Tipo de máquinas y especímenes de Moore, (c) Promedio de los módulos de tensión y compresión; el módulo 
de compresión es nominalmente aproximadamente 2% mayor que el módulo de tensión [10-12]. 
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3.3 Esfuerzos residuales 
 
Los tratamientos térmicos no solo afectan las propiedades mecánicas, sino que 
también influyen directamente en los niveles de esfuerzos residuales. Es posible clasificar 
el origen de los esfuerzos residuales debido a la deformación plástica heterogénea, 
cambios de fase y/o gradientes térmicos [49, 51]. Particularmente los esfuerzos residuales 
originados por gradientes térmicos, son el resultado de diferencias en el enfriamiento 
después de la solidificación entre la superficie y las regiones interiores. Inducidos por 
enfriamiento a partir de la temperatura de solidificación y enfriamiento de la temperatura 
del tratamiento térmico de solución, así como por cambios de temperatura en cualquier 
etapa intermedia. Además, los esfuerzos residuales están en función de la tasa de 
enfriamiento diferencial, el espesor de la sección y la resistencia del material [49-52]. 
Un cambio de temperatura más severo y rápido da como resultado grandes 
diferencias en las velocidades de enfriamiento de la superficie y las regiones internas de 
la estructura de la pieza, es decir, cuando la pieza se enfría desde una temperatura elevada, 
la distribución normal de los esfuerzos residuales, después de que ha alcanzado la 
temperatura ambiente, es la compresión en la superficie y la tensión en las regiones del 
núcleo como contrapeso. Así, el aumento del espesor y la resistencia de la aleación 
aumentan la magnitud de los esfuerzos residuales (véase la Figura 3.4). 
 
 
Figura 3.4 Distribución característica del esfuerzo residual después del tratamiento 
térmico de la solución y del templado. Donde t es el espesor [50]. 
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Los esfuerzos residuales inducidos por el enfriamiento a partir de la temperatura 
de solución, son mucho más importantes que los esfuerzos originados desde el vaciado, o 
por otro proceso convencional. La disminución en la severidad del enfriamiento del 
tratamiento térmico de solución, da como resultado un nivel más bajo de esfuerzos 
residuales, pero ocasionan la disminución en la resistencia del material. El enfriamiento 
con aire puede ser benéfico en aplicaciones que requieran una estabilidad dimensional 
inusual. Los esfuerzos residuales pueden ser relevados exponiendo las piezas a 
temperatura elevada, seguidas de un enfriamiento lento o mediante deformación plástica. 
La deformación plástica, rutinariamente practicada para relevar los esfuerzos en productos 
trabajados, tiene poca aplicación en los diseños complejos de productos de ingeniería, 
tales como fundiciones, de modo que el relevado de esfuerzos se vuelve más exclusivo de 
los tratamientos térmicos. El sobrenvejecido, da como resultado la reducción significativa 
en los esfuerzos residuales, así como el recocido proporciona un mínimo en los niveles de 
éstos. Los esfuerzos residuales retenidos después del recocido, o por el envejecimiento, 
están limitados por el límite elástico del material a la temperatura de tratamiento. 
 
3.4 Aspectos de la fatiga en los metales 
 
La ASTM define fatiga como el proceso de cambio estructural permanente 
localizado en un material sometido a condiciones que producen esfuerzos y deformaciones 
fluctuantes en algunos puntos, pudiendo culminar en grietas o fracturas completas después 
de un número suficiente de fluctuaciones [55, 56]. La principal causa de las fallas por 
fatiga ocurre cuando la grieta ha crecido hasta un punto en el que el material restante ya 
no puede tolerar los esfuerzos y deformaciones, produciéndose la última etapa del proceso 
de la fatiga, la fractura. La cual, es la separación de un componente o estructura en dos o 
más partes. Las implicaciones de los procesos de fatiga progresiva ocurren durante un 
período de tiempo o uso. Una falla de fatiga suele ocurrir de forma repentina y sin previo 
aviso; sin embargo, los mecanismos involucrados pueden haber estado operando desde el 
comienzo del uso del componente o de la estructura. 
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Mientras que en los procesos de fatiga localizada operan en áreas locales, en lugar 
de en todo el componente o en la estructura. Estas áreas locales pueden tener altos 
esfuerzos y deformaciones debido a transferencia de cargas externas, concentradores de 
esfuerzos y cambios abruptos en la geometría, gradientes térmicos, esfuerzos residuales, 
así como imperfecciones en el material. 
 
3.4.1 Fractura por fatiga superficial y fracturas macroscópicas 
 
En la Figura 3.5a se muestra una superficie típica de fractura por fatiga, donde un 
pobre mecanizado incrementó la concentración de esfuerzos en la raíz, lo cual contribuyó 
a la falla por fatiga. La superficie de la fractura parece tener dos regiones distintas [57]. 
El área más pequeña y clara en la parte superior de la superficie de fractura es la sección 
transversal restante que existía en el momento de la fractura. La otra área de sección 
transversal consiste en la región de crecimiento de las grietas por fatiga. Se pueden ver 
varios puntos de inicio de la falla cerca del perímetro externo inferior izquierdo. Estos se 
muestran mediante líneas radiales, a menudo llamadas marcas de nucleación de la grieta; 
las cuales se extienden alrededor del perímetro inferior izquierdo. 
Es la región donde comenzó el proceso de agrietamiento inicial. Las microgrietas 
de fatiga se propagaron a 45° al inicio por unos pocos milímetros antes de girar en ángulo 
recto que, es el plano de máxima resistencia a la tensión. A medida que el componente se 
sometió a esfuerzos cíclicos las grietas iniciales crecieron y se unieron entre sí; de manera 
que creció una grieta de fatiga en un 80% de la superficie. Las marcas onduladas más 
claras y oscuras se llaman marcas de playa. Estas marcas se deben a que las dos superficies 
de la grieta se abren y cierran, así como se unen al detenerse la grieta durante el 
crecimiento a diferentes velocidades y cargas variables (o aleatorias). La interacción de la 





Figura 3.5 Fatiga típica de miembros roscados: a) Superficie típica de fractura por 
fatiga de una columna de rosca cuadrada de 97.5 mm. b) Superficie de fractura de un perno 
roscado de 8 mm de diámetro [56]. 
 
La condición de carga impuesta sobre el perno roscado de la Figura 3.5b era 
predominantemente axial, pero también incluía un pequeño componente de flexión. Se 
observan muchas grietas iniciales cerca del perímetro exterior superior, como lo indican 
las flechas negras. Estas pequeñas grietas iniciales nuclearon y crecieron a alturas 
ligeramente diferentes dentro de la raíz del hilo, como lo enfatizan las líneas radiales 
oscuras, indicativo de un ambiente corrosivo, que, se unieron para formar una gran grieta, 
con un crecimiento del 40% en la superficie en la dirección indicada por la flecha blanca, 
mostrando la transición del final del crecimiento de la grieta por fatiga y el comienzo de 
fractura final localizada en la parte inferior derecha de la Figura 3.5. En ambos casos, se 
muestra una falla quebradiza. Sin embargo, se debe aclarar que se produjo una 
deformación plástica sustancial en pequeñas regiones locales cercanas a la punta de 
grietas, así como en los sitios de nucleación de grietas. Las discontinuidades metalúrgicas, 
como las inclusiones y los huecos, son inherentes a los metales y, a menudo, actúan como 
sitios para que las grietas nucleen. 
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La falla por fatiga del rodamiento de la Figura 3.6 se originó en un defecto 
metalúrgico que contiene inclusiones de escoria y una película de óxido cerca del borde 
inferior [58, 59]. La superficie de fractura final, muestra un labio muy delgado alrededor 
del perímetro, denominado borde de cizallamiento donde puede existir una deformación 
permanente apreciable. Este labio de corte puede ser bastante extenso, muy pequeño o 
esencialmente inexistente. Su aparición depende del tipo de carga, del entorno, así como 
de la ductilidad del material y son más prominentes en materiales dúctiles. La superficie 
de fractura total muestra la región de crecimiento de grietas indicada por las marcas de 




Figura 3.6 Fallo por fatiga de un rodamiento final debido a inclusiones de escoria 
película de óxido cerca del borde inferior [57]. 
 
La grieta de fatiga por torsión de la Figura 3.7 nucleó en la superficie superior y 
se propagó a lo largo de una hélice de 45°, creciendo principalmente en el plano de 
máximo esfuerzo de tensión (cortantes). Sin embargo, muchos materiales, cuando se 
cargan en torsión o en direcciones multiaxiales, favorecen la formación de núcleos de 
grietas y/o el crecimiento de grietas a lo largo de los planos de cizallamiento máximos. 
Las marcas de playa no son evidentes en esta superficie de grieta de fatiga suave y 
semielíptica. Además, la región de la fractura final tiene un aspecto fibroso, con líneas 




Figura 3.7 Falla por fatiga por torsión de un eje circular de 25 mm: a) Superficie 
total de la fractura. b) Acercamiento, c) Forma idealizada [57]. 
 
En la Figura 3.8 se puede ver como las grietas de fatiga se nuclean en la superficie 
en las esquinas y, eventualmente, crecen en el plano de máximo esfuerzo a la tensión [58]. 
Se pueden resumir los aspectos de las fracturas por fatiga de la siguiente manera: 
 
1. Todo el proceso de fatiga implica la nucleación y el crecimiento de una grieta o 
grietas hasta la fractura final. 
2. La grieta de fatiga en la fractura puede ser muy pequeña o muy grande, ocupando 
menos del 1% de la superficie de la fractura hasta casi el 100%, dependiendo de 
la magnitud de los esfuerzos en tensión aplicados y la resistencia a la tensión del 
material. 
3. La región de las grietas por fatiga se puede distinguir a menudo de la región de 
fractura final por marcas de playa, lisura y corrosión. Sin embargo, hay muchas 
excepciones. 
4. Las grietas por fatiga usualmente se nuclean en la superficie donde las tensiones 
son más altas y donde existe un ambiente corrosivo, así como cambios en la 
geometría. 
5. Las grietas de fatiga microscópicas generalmente se nuclean y crecen en planos de 
cizallamiento máximo. 
6. Las grietas de fatiga macroscópicas crecen a menudo en el plano de máximo 
esfuerzo a la tensión. Sin embargo, para la carga de torsión y multiaxial, también 





Figura 3.8 Fracturas por fatiga macroscópica esquemáticas para cargas axiales y 
de flexión: a) Especímenes redondos. b) Especímenes de lámina o placa [58]. 
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3.4.2 Mecanismos de fatiga y características microscópicas 
 
Johann Bauschinger observó hacia finales del siglo XIX por primera vez que, el 
comportamiento de la curva esfuerzo-deformación monotónica en un ensayo de tensión o 
compresión, podía ser bastante diferente del comportamiento de la curva esfuerzo-
deformación obtenido después de aplicar cargas cíclicas [59]. Mostrando que la magnitud 
del límite elástico en la dirección opuesta podía cambiar aplicando una carga en una 
dirección que causaba una deformación inelástica (plástica o irreversible). 
Las aplicaciones de deformación plástica cíclica en los metales pueden causar 
cambios continuos hasta que se alcanza la estabilidad cíclica. Esto significa que se vuelven 
más o menos resistentes a la deformación aplicada, es decir, los materiales se endurecen 
o se ablandan cíclicamente. Es posible que algunos materiales nunca se estabilicen en 
aplicaciones de deformación plástica cíclica, mientras que otros son cíclicamente estables 
desde el comienzo. La última condición implica que, no hay ablandamiento o 
endurecimiento. 
Algunas veces se puede determinar que aleaciones se endurecen o ablandan 
durante una carga cíclica, a través de la curva esfuerzo-deformación [60]. El 
endurecimiento o el ablandamiento, durante la deformación cíclica de los metales, están 
relacionada con la densidad y la disposición de la estructura de dislocaciones, así como 
con la subestructura del metal. La relación de las dislocaciones con la deformación 
plástica, se define típicamente como deslizamiento, esto es, la deformación por 
cizallamiento del material. El deslizamiento de dislocaciones se lleva a cabo sobre los 
planos cristalográficos de granos individuales. 
La densidad de dislocaciones es baja en materiales que son inicialmente dúctiles, 
pero ésta aumenta rápidamente como resultado de la deformación inelástica que ocurre 
como resultado de los ciclos de esfuerzo-deformación. El aumento en la densidad de 
dislocaciones conduce a una disminución en la movilidad de las mismas. Por lo tanto, si 
las dislocaciones se ven obligadas a moverse, el deslizamiento se minimizará y el material 
se endurecerá cíclicamente, provocando que el límite elástico cíclico sea mayor que el 
límite de elasticidad monotónico. 
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Para los materiales que son inicialmente duros o que se han endurecido, el ciclo 
de deformación inelástica, hace que la estructura de dislocaciones existentes se reordene 
en una configuración que disminuye la resistencia a la deformación. Además, las 
dislocaciones pueden circunnavegar alrededor de las barreras microestructurales que 
generalmente tienden a restringir la deformación, como los precipitados y los límites de 
los granos. Por lo tanto, el material reblandecido cíclicamente tendrá un límite elástico 
cíclico menor que el límite elástico monotónico. 
Estas características en materiales endurecidos y reblandecidos cíclicamente 
pueden ocurrir a escala global, como un área de sección neta, o en una región muy 
localizada, como, por ejemplo, cerca de discontinuidades metalúrgicas, muescas o grietas. 
Debido a las cuales, se puede aumentar el esfuerzo o la deformación local y provocar una 
deformación inelástica. La zona de deformación plástica es muy localizada, mientas que 
la mayor parte del material, experimenta deformación elástica o reversible [61-63]. 
Los metales son de naturaleza cristalina, lo que significa que los átomos están 
dispuestos de manera ordenada. La mayoría de los metales estructurales son policristalinos 
y, por lo tanto, consisten en una gran cantidad de cristales o granos ordenados 
individualmente. Cada grano tiene sus propias propiedades mecánicas particulares, 
dirección de ordenamiento y propiedades direccionales. Algunos granos están orientados 
de tal forma que los planos de fácil deslizamiento (movimiento de dislocaciones) están en 
la dirección del esfuerzo cortante máximo aplicado. El inicio del deslizamiento crea una 
apariencia de uno o más planos dentro de un gran deslizamiento relativo entre sí. El 
deslizamiento ocurre tanto a baja carga monotónica como cíclica, y es aquí donde se 
localiza la deformación plástica. 
El grado de deslizamiento o la deformación, bajo condiciones de carga cíclica, está 
relacionado principalmente con la estructura cristalográfica de los metales, es decir, con 
su ductilidad. Las dislocaciones en metales que muestran un comportamiento quebradizo, 
son prácticamente inmóviles y el alcance del deslizamiento es muy limitado. En los 
metales que se comportan de manera dúctil, hay poca restricción en el movimiento de las 
dislocaciones y el deslizamiento es abundante. Para los metales que muestran un 
comportamiento dúctil intermedio, las dislocaciones son móviles, pero están restringidas 
a un número limitado de planos de deslizamiento. 
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El Comité E08 de ASTM sobre Fatiga y Fractura, describe la primera etapa del 
proceso de daño por fatiga como nucleación o formación. En la Figura 3.9 se muestran 
situaciones generales en las que se producen la nucleación de grietas debido al 
deslizamiento en condiciones de carga monotónica y cíclica. Donde las bandas de 
deslizamiento forman concentradores de esfuerzos que, permiten el desarrollo de las 
grietas. Estos mecanismos de nucleación de grietas varían dependiendo del tipo del metal 
[64]. No todas las grietas por fatiga nuclean a lo largo de las bandas de deslizamiento, 
aunque en muchos casos son éstas indirectamente responsables de la formación de 
microgrietas en los metales. Bajo condiciones de carga cíclica, las grietas por fatiga 
pueden nuclear en o cerca de las discontinuidades del material, así como justo debajo de 
la superficie de metal. Las discontinuidades incluyen inclusiones, límites de grano (véase 
la Figura 3.10a), bandas de deslizamiento (véase la Figura 3.10b), poros y grietas 
prexistentes (véase Figura 3.10c), partículas de segunda fase (véase la Figura 3.10d), 
picaduras por corrosión y límites de maclas. Aunque las grietas pueden comenzar en una 
discontinuidad que no sea una banda de deslizamiento, ésta a menudo se incrusta en los 
límites de la discontinuidad, incrementando la deformación inelástica localizada, dando 
como resultado microgrietas. Las microgrietas en los metales de alta resistencia o de 
comportamiento frágil se forman a menudo directamente en inclusiones o espacios vacíos 
y después crecen a lo largo de los planos de esfuerzos de tensión máximo. 
Las grietas a menudo nuclean en los límites de grano a temperaturas que exceden 
el 50% aproximadamente el punto de fusión absoluto o también a grandes amplitudes de 
deformación. La nucleación de la fatiga, puede ser inexistente en algunos casos, ya que 
las microgrietas pueden estar presentes antes de cualquier aplicación de carga debido a 
procesos y tratamientos del material. Una vez que se produce la microgrieta y continúa el 
ciclo, las grietas por fatiga tienden a unirse y crecer a lo largo del plano de máximo 
esfuerzo de tensión. Los dos niveles de crecimiento de grietas por fatiga se denominan 
Etapa I (modo de cizalladura) y Etapa II (modo de tensión) [64]. Se muestra en la Figura 
3.10 una grieta por fatiga nucleada en la superficie y creciendo a través de varios granos, 
controlada principalmente por esfuerzos cortantes y deformaciones de cizalladura, para 
después crecer en zigzag, esencialmente perpendicular, y controlado principalmente por 







































































































































Figura 3.10 Mecanismos de nucleación de micro-grietas por fatiga: a) Fractura en 
el límite de grano a 700°C de la súper aleación de níquel Waspaloy. b) Grieta en banda de 
deslizamiento/inclusión superficial de la súper aleación de níquel Waspaloy. c) Grieta en 
banda de deslizamiento/poros superficiales a 500°C de la súper aleación de níquel 
Waspaloy. d) Agrietamiento de la fase α y β en la estructura laminar de la aleación de 













La mayoría de las grietas por fatiga crecen de forma transgranular. Sin embargo, 
también pueden crecer intergranular, dependiendo del material, la carga y las condiciones 



























































































































































































































Las ondulaciones en la Figura 3.12a se denominan estrías por fatiga [65]. Una 
marca de playa puede contener miles de estas estrías [66]. Las cuales se forman mediante 
un mecanismo de embotamiento plástico en el extremo de la grieta, durante la carga y 
descarga del ciclo de fatiga que, en combinación de otros mecanismos de fractura, pueden 
representar el avance de la grieta. Los materiales que exhiben un comportamiento dúctil, 
muestran a menudo estriaciones apreciables, así como coalescencia de microporos. Estos 
últimos se consideran un proceso de alta energía, y se produce por la nucleación, el 
crecimiento, así como por la coalescencia de los microcavidades durante la deformación 
plástica (véase la Figura 3.12b). La formación de estos vacíos que, evolucionan en 
microporos, se han atribuido en gran parte al agrietamiento interfacial entre las partículas 
precipitadas o las inclusiones, así como a la matriz material circundante. 
Por lo tanto, el tamaño y la densidad de la población de los microporos están 
generalmente relacionados con el tamaño y la distribución del espaciamiento de las 
inclusiones o precipitados inherentes en el metal. Mientras que el microclivaje, se 
considera un proceso de menor energía, e implica la fractura a lo largo de planos 
cristalográficos específicos, así como de naturaleza transgranular. Las facetas de clivaje 
suelen ser planas y, a menudo, contienen varias crestas paralelas o planos de fisuras (véase 
la Figura 3.12c). La coalescencia de microporos y el clivaje son mecanismos de fractura 
que, pueden ocurrir bajo condiciones de carga monotónica o cíclica. Mientras que las 
estriaciones no ocurren bajo condiciones de carga monotónicas, ya que su formación se 













Figura 3.12 Ejemplos de crecimiento microscópico de grietas por fatiga en acero 
inoxidable 17-4 PH: a) Formación de estrías. b) Coalescencia de 
microcavidades/microporos. c) Microclivajes [65]. 
 
En general, el deslizamiento ocurre primero, seguido de grietas finas que se pueden 
ver solo a gran aumento. Las cuales, continúan creciendo bajo cargas cíclicas y 
eventualmente se vuelven visibles a simple vista. Estas grietas tienden a combinarse de 
tal manera que solo crecen algunas pocas grietas. Las cuales alcanzan un tamaño crítico y 
ocurre una fractura repentina. Cuanto mayor es la magnitud del esfuerzo, más rápido 
ocurren todos los procesos. Además, las grietas pueden detener su crecimiento en 
presencia de campos de esfuerzos residuales compresibles. 
En síntesis, la fatiga generalmente consiste en la nucleación de grietas, su 
propagación y la fractura final. A altos niveles de esfuerzo, una gran parte de la vida total 
de la fatiga se asocia con el crecimiento de microgrieta y macrogrieta. Mientras que a 
bajos niveles de esfuerzo, una gran parte de la vida total de fatiga, se gasta en la nucleación 
de la grieta y el crecimiento de las microgrietas. Los límites de grano tienden a actuar 
como barreras o deflectores que, reduce la tasa de crecimiento de la grieta por fatiga (véase 
la Figura 3.13). Sin embargo, a medida que ésta crece, se produce el crecimiento de la 
macrogrieta, los materiales de grano fino promueven un camino de grieta más plano, lo 
que promueve una tasa alta de crecimiento de ésta. Un camino de grieta más áspero, ofrece 
una mayor resistencia al crecimiento de la macrogrieta, a través del cierre de la grieta y 
mediante los mecanismos de deflexión en el extremo de la grieta. 
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Sin embargo, con las numerosas variables inherentes que se encuentran en la 
fatiga, así como los diversos modelos de vida a fatiga, siempre existirán excepciones. En 
el Handbook ASM sobre fractografía se puede encontrar una revisión exhaustiva de la 
fractografía y el análisis fractográfico de las fallas por fatiga [67-70]. 
 
 
Figura 3.13 Representación esquemática de las etapas típicas del proceso de daño 





3.5 Ensayo de fatiga controlado por deformación 
 
Un aspecto importante del proceso de fatiga es la deformación plástica. Las grietas 
de fatiga, por lo general, nuclean por deformación plástica en regiones localizadas. Por lo 
tanto, el ensayo bajo condiciones de carga cíclica, controlado por deformación, puede 
caracterizar mejor el comportamiento de fatiga de un material que a través del ensayo 
cíclico controlado por esfuerzo, particularmente en el campo de fatiga a bajo ciclo y/o en 
miembros con muescas. Los detalles del ensayo cíclico controlado por deformación se 
describen en la norma E606 de ASTM [71] y en la Norma SAE J1099 [72]. 
Los ensayos cíclicos, controlados por deformación, se han vuelto muy comunes, a 
pesar de que los equipos de ensayos, así como su control, son más complejos que los 
ensayos controlados por esfuerzo. Los ensayos servohidráulicos controlados por 
deformación generalmente se realizan en una máquina de ensayo de circuito cerrado 
(véase la Figura 3.14a). Una muestra de longitud de referencia uniforme se somete a 
deformación axial (véase la Figura 3.15), donde se sujeta un extensómetro a la longitud 
de referencia uniforme para controlar y medir la deformación sobre la sección de calibrada 
(véase la Figura 3.14b). Un ensayo estándar controlada por deformación consta de una 
amplitud constante y una deformación completamente reversible a una velocidad de 
deformación constante o casi constante. 
 
 































































































































































































































Las señales de control de tiempo-deformación más comunes que se utilizan son 
triangulares (dientes de sierra) y formas de onda senoidal. Como los límites de 
deformación se controlan a valores constantes, la respuesta del esfuerzo generalmente 
cambia con el ciclo continuo. Las variaciones de tensión y deformación plástica 
generalmente se registran periódicamente a lo largo del ensayo y el ciclo continúa hasta 
que se produce una falla por fatiga. 
Una consideración importante en el ensayo de fatiga axial es la uniformidad del 
esfuerzo y la deformación en la sección de referencia de la muestra. Una fuente importante 
de falta de uniformidad es el momento de flexión resultante de la desalineación de la 
muestra que puede acortar significativamente la vida a fatiga. La desalineación de la 
muestra puede resultar de: 
 
 Excentricidad o inclinación en los componentes del tren de carga (incluida la celda de 
carga, las mordazas y el actuador de carga). 
 Agarre inadecuado de la muestra. 
 Movimiento lateral de los componentes del tren de carga durante el ensayo debido a 
baja rigidez. 
 
3.5.1 Deformación del material dependiente del ciclo y comportamiento dinámico 
 
El comportamiento de la curva esfuerzo-deformación monotónica, obtenido de un 
ensayo de tensión, puede ser bastante diferente bajo condiciones de carga cíclica. Esto fue 
observado por primera vez por Bauschinger (véase la Figura 3.16) [59, 71]. Sus 
experimentos indicaron que el límite elástico en tensión o compresión se reducía después 
de aplicar una carga del signo opuesto que causaba una deformación plástica. Por lo tanto, 
una sola inversión de la tensión plástica puede cambiar el comportamiento de la curva 
esfuerzo-deformación de los metales. Morrow monitoreó en forma continua la curva 
esfuerzo-deformación del cobre [71], indicando el número de inversiones aplicadas en 
diferentes posiciones de los ciclos de histéresis. 
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El área dentro de un ciclo de histéresis es la energía por unidad de volumen 
disipada durante un ciclo, generalmente en forma de calentamiento. Esta energía 
representa el trabajo plástico resultante del ciclo de carga y se usa en algunas teorías de 
fatiga basadas en la energía. La curva continua desde el origen hasta la primera inversión 
representa el comportamiento de la curva esfuerzo-deformación monotónico. Las curvas 
restantes muestran el progreso apreciable de los cambios en el comportamiento de la curva 
esfuerzo-deformación, durante el esfuerzo cíclico plástico. 
El cobre completamente recocido (a) se endureció cíclicamente, como lo indica un 
aumento en el rango de esfuerzo para alcanzar el rango de deformación de amplitud 
constante, mientras que el cobre trabajado cíclicamente en frío, se ablandó como lo indica 
la disminución del esfuerzo, para alcanzar la prescrita deformación. El cobre parcialmente 
recocido (b) mostró un endurecimiento cíclico inicial seguido de un reblandecimiento 
cíclico. Sin embargo, estos cambios fueron mucho menores que los del cobre 
completamente recocido o trabajado en frío [71]. Los mecanismos de endurecimiento o 
ablandamiento cíclico, se describieron brevemente en términos de subestructura y 
movimiento de dislocación, en la sección anterior. 
 
 
Figura 3.16 Efecto Bauschinger: a) Carga en tensión. b) Carga en compresión. c) 




La tasa y el grado de endurecimiento o ablandamiento cíclico en condiciones de 
ensayo controladas por deformación pueden medirse registrando la variación del esfuerzo 
en función de los ciclos. El endurecimiento cíclico (véase las Figuras 3.17b y 3.18b) 
identifica una mayor resistencia a la deformación, mientras que el ablandamiento cíclico 
(véase las Figuras 3.17c y 3.18b) muestra el efecto opuesto. Los cambios en el 
comportamiento de la deformación cíclica son más pronunciados al comienzo de la carga 
cíclica, pero el material, por lo general, se estabiliza gradualmente con ciclos continuos. 
Por lo tanto, dicho comportamiento de la deformación cíclica se denomina 



















































































































































































































Figura 3.18 Respuesta al esfuerzo bajo ciclo de amplitud de deformación 
constante: a) Amplitud de deformación constante. b) Endurecimiento cíclico. c) 
Ablandamiento cíclico. 
 
La estabilización cíclica suele ser razonablemente completa dentro del 10 a 40% 
total de la vida a fatiga. Un ciclo de histéresis de aproximadamente la mitad de la vida a 
fatiga, se utiliza a menudo para representar el comportamiento de la curva esfuerzo-
deformación dinámico estable del material (véase la Figura 3.19). El rango total de 
deformación verdadera se designa como, Δε, y Δσ es el rango de esfuerzo verdadero. El 
verdadero rango de deformación elástica, Δεe, puede calcularse a partir de Δσ/E, indicada 
en la Ecuación (3.11): 
 
∆𝜀 = ∆𝜀𝑒 + ∆𝜀𝑝 =
∆𝜎
𝐸
+ ∆𝜀𝑝                                            (3.11) 
 
Donde Δεe es el verdadero rango de deformación plástica. La diferencia entre los 
valores verdaderos y de ingeniería de tensión y compresión del ciclo son opuestos entre sí 
y, por lo tanto, se cancelan (véase la Figura 3.19a). Además, los niveles de deformación, 
bajo condiciones de carga cíclica, son a menudo pequeños (típicamente menos del 0.2%), 
en comparación con los niveles de tensión, bajo condiciones de carga monotónica. Se 
puede usar una familia de ciclos de histéresis estabilizados a diferentes amplitudes de 
deformación para obtener la curva esfuerzo-deformación cíclica para un material dado 




































































































































Tres métodos comúnmente usados para obtener la curva esfuerzo-deformación 
cíclica son los métodos de ensayo compañera, de pasos incrementales (véase la Figura 
3.20) y de pasos múltiples [74], indicada en la Ecuación (3.12). 
 
|𝜎𝑚𝑎𝑥| > |𝜎𝑚𝑎𝑥
′ |                                                     (3.12) 
 
 
Figura 3.20 Ejemplo de bloques de deformación usados en el método de ensayo 
incremental por pasos [74]. 
 
Landgraf, Morrow y Endo [75] obtuvieron curvas de esfuerzo-deformación cíclica 
y monótona para varios metales (véase la Figura 3.21). El ablandamiento cíclico existe si 
la curva de esfuerzo-deformación cíclica está por debajo de la curva esfuerzo-deformación 
monotónica, y el endurecimiento cíclico se presenta si se encuentra por encima de la curva. 
La diferencia entre las dos curvas es pequeña en algunos casos y sustancial en otros. Los 
metales dúctiles de baja resistencia tienden a endurecerse cíclicamente y los metales duros 




Figura 3.21 Curva esfuerzo-deformación monotónico y cíclico para varios 
materiales [75]. 
 
Similar a la deformación monotónica en un ensayo de tensión, una gráfica de 
amplitud de esfuerzo verdadero, σa, frente a la amplitud de deformación plástica 
verdadera, Δεp/2, en coordenadas logarítmicas, da como resultado una curva lineal 









                                                 (3.13) 
 






Sustitución de la amplitud de deformación plástica obtenida de la Ecuación (3.11) 
y en la Ecuación (3.10), da como resultado la ecuación esfuerzo-deformación cíclica, 



























        (3.14) 
 
Los valores de K' y n' para algunas aleaciones de aluminio de ingeniería se dan en 
la Tabla 3.2. Siendo más pequeño que bajo condiciones de carga monotónica. El límite 
elástico cíclico (Sy'), se define con un desfase de deformación porcentual de 0.2 que 
corresponde a una amplitud de deformación plástica de 0.2% en la curva esfuerzo-
deformación cíclica. Si se puede estimar mediante la sustitución Δεp/2 = 0.02% en la 
Ecuación (3.11) u obtenido gráficamente a partir de la curva esfuerzo-deformación cíclica. 
La curva ciclo de histéresis estabilizado en la Figura 3.21 se puede obtener doblando el 
tamaño de la curva esfuerzo-deformación cíclica. La ecuación para la curva ciclo de 










                                         (3.15) 
 
Esta ecuación representa la curva ciclo de histéresis estable de metales con 
comportamiento de la deformación simétrica de tensión y compresión. Se dice que los 
materiales para los cuales se puede describir el ciclo de histéresis mediante la ampliación 
de la curva esfuerzo-deformación cúbica en un factor de 2 presentan un comportamiento 





























































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































3.5.2 Curva ε-N 
 
La medición de la deformación ha demostrado ser una cuantificación excelente 
para la correlación con la fatiga a bajo ciclo [70]. En la Tabla 3.3 se presentan propiedades 
características del ensayo de fatiga controlado por deformación a amplitud constante 
completamente reversible. Los ciclos de histéresis de estado estable, pueden predominar 
durante la mayor parte de la vida a la fatiga, los cuales se pueden reducir a campos o 
rangos de amplitudes de deformación elástica y plástica. De tal manera que el fallo por 
fatiga puede oscilar entre 10 y 106 ciclos, y las frecuencias oscilan entre 0.1 y 10 Hz. 
Los ensayos controlados por esfuerzo, más allá de 106 ciclos, se realizan con una 
pequeña o nula deformación de plástica a frecuencias más altas, siendo mayor su duración 
hasta fallas. Las curvas de deformación contra ciclos de vida son llamadas fatiga a bajo 
de ciclo debido a que gran parte de los datos son menores a los 105 ciclos. Donde Nf  o 2Nf 
corresponden al número de ciclos o reversiones hasta la falla, respectivamente. A un 
número de ciclo determinado (Nf), la deformación total es la suma de la deformación 
elástica y plástica. Los criterios de falla por fatiga controlada por deformación se han 
definido como el punto en el que la fuerza máxima (tensión) o módulo elástico (tal como 
se mide cuando se descarga desde un esfuerzo máximo de tensión) disminuye en 
aproximadamente un 50% debido a una grieta o grietas que están presentes, con base en 
la ASTM E606 [57]. 
Tanto las curvas elásticas como las plásticas se pueden aproximar como líneas 
rectas. En deformaciones grandes o vidas cortas, el componente de deformación plástica 
es predominante, mientras que en deformaciones pequeñas o vidas más largas, es el 
componente de deformación elástica (véase la Figura 3.22). En una vida determinada, Nf, 
la deformación total es la suma de las deformaciones elástica y plástica. Las intersecciones 





Las pendientes de las líneas elásticas y plásticas son b y c, respectivamente. Esto 
proporciona la siguiente Ecuación (3.16) para la vida a la fatiga controlada por 

















                      (3.16) 
 
Para resolver esta ecuación para Nf para una deformación dada, la amplitud 
requiere iteraciones, usando soluciones numéricas o gráficas. El comportamiento de la 




= 𝜎𝑎 = 𝜎𝑓′ (2𝑁𝑓)
𝑏
                                             (3.17) 
 
Los coeficientes de ajuste en la ecuación de Basquin, SNf = A (Nf)
 B [77] y la 
Ecuación (3.15), están relacionados por B = b y A = (2) b σf’. La relación de la deformación 







                                                 (3.18) 
 
De las Ecuaciones (3.15) y (3.16) se derivan la ecuación para la vida a la fatiga de 
transición (2Nt), la cual es el cruce de las curvas de deformación elástica y plástica, 








                                                (3.19) 
 
El enfoque basado en la deformación unifica el tratamiento de la fatiga a bajo ciclo 
y fatiga a alto ciclo. Este enfoque también se emplea en aplicaciones de vida larga en las 
que puede haber pequeñas deformaciones plásticas. 
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En este caso, el término de la deformación plástica en la Ecuación (3.14) es 
insignificante y la ecuación de vida al esfuerzo total se reduce a la ecuación de Basquin. 
La Ecuación (3.15) también se usó para el enfoque s-N. Por lo tanto, el enfoque basado en 
la deformación, es un enfoque integral que se puede aplicar a los regímenes de fatiga a 
bajo y alto ciclo. En la Figura 3.23 se muestra el comportamiento a fatiga a bajo ciclo 
(curvas de ε-N) y las Ecuaciones (3.14), (3.15) y (3.16) [80]. 
 
 
Figura 3.22 Curva curvas de ε-N muestra los componentes de deformación total, 
elástica y plástica. 
 
Donde Δε/2 es la amplitud total de deformación (εa), Δεe/2 es la amplitud de 
deformación elástica (Δσ/2E = σa / E), Δεp/2 es la amplitud de deformación plástica (Δε/2-
Δεe/2), εf´ es el coeficiente de ductilidad a la fatiga, c es el exponente de ductilidad a la 
fatiga, σf´ es el coeficiente de resistencia a la fatiga, b es el exponente de resistencia a la 




Figura 3.23 Comportamiento a fatiga a bajo ciclo del acero 4340 recocido: a) 
Amplitud de deformación total. b) Amplitud de deformación elástica multiplicada por E. 
c) Amplitud de deformación plástica [80]. 
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Para vidas inferiores a 2Nt, la deformación es principalmente plástica, mientras 
que para vidas superiores es principalmente elástica. La vida a la fatiga de transición 
disminuye con el aumento de la dureza en aceros y puede ser de unos pocos ciclos para 
metales de alta resistencia en el orden de 105 ciclos para metales dúctiles. Esto indica que 
incluso a vidas relativamente largas de más de 105 ciclos puede haber una deformación 
plástica significativa; por lo tanto, algunos metales tienen una vida similar con una 
amplitud de deformación total de 0.01. A deformaciones grandes el aumento en la vida 
depende más de la ductilidad, en tanto que, en deformaciones pequeñas se obtiene una 
vida más larga con materiales de mayor resistencia (véase la Figura 3.24). 
 
 
Figura 3.24 Representación esquemática de las curvas de vida a la deformación 
para diferentes materiales. 
 
La vida a la fatiga se refiere a la nucleación formada desde una pequeña grieta 
detectable, la disminución porcentual de la carga del esfuerzo causada por la nucleación 
y el crecimiento de la grieta, la disminución en la relación de descarga del módulo de 
carga, debido a la presencia de una grieta o la fractura final. La grieta crecerá 10 a 50% 
de la sección transversal de la muestra en el criterio de falla fin. Dado que las muestras 
tienen usualmente entre 3 y 10 mm de diámetro, los criterios de vida a la fractura se basan 
en grietas que crecen a una profundidad de 0.25 a 5 mm. 
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El valor real depende de la amplitud de la deformación, el módulo de elasticidad 
y la resistencia a la tensión del material. Los otros tres criterios se basan en la vida al 
agrietamiento, que, generalmente, son más pequeñas que las fracturas. En general, las 
grietas de menos de 0.25 mm no se observarán con facilidad en estos ensayos y 
probablemente no causen una disminución suficiente en la carga del esfuerzo o 
disminución de los módulos de carga para finalizar un ensayo. Por lo tanto, una conclusión 
razonablemente importante con respecto a los criterios de falla en el ensayo de vida a la 
deformación en muestras lisas sin muesca, es que la vida al fallo significa la vida a la 
fatiga con longitudes de grietas de 0.25 a 5 mm (del orden de 1 mm). 
 
3.5.3 Determinación de las propiedades de fatiga a bajo ciclo 
 
Las propiedades de fatiga a bajo ciclo, se obtienen mediante ajustes de los datos 
de las curvas de ciclos de histéresis estables. El coeficiente de resistencia a la fatiga (σf'), 
y el exponente de resistencia a la fatiga (b), son la intersección y la pendiente del ajuste 
lineal de mínimos cuadrados a la amplitud de esfuerzo, Δσ/2, contra las reversiones hasta 
la falla (2Nf), utilizando una escala logarítmica. De manera similar, el coeficiente de 
ductilidad a la fatiga (εf'), y el exponente de ductilidad a la fatiga (c), son la intersección 
y la pendiente del ajuste lineal de mínimos cuadrados a la amplitud de deformación 
plástica, Δεp/2, contra las reversiones hasta la falla, 2Nf, utilizando una escala logarítmica. 
Las amplitudes de deformación plástica pueden medirse directamente a partir de la mitad 










                                                       (3.20) 
 
Normalmente existe una diferencia entre los valores medidos y calculados que, 
resulta de la diferencia entre los módulos de elasticidad monótona y cíclica, así como del 




Sin embargo, esta diferencia suele ser pequeña [81] y la Ecuación (3.20) a menudo 
se usa más convenientemente para obtener la amplitud de deformación plástica. Al ajustar 
los datos para obtener los cuatro coeficientes para predecir la vida a la deformación, las 
amplitudes de esfuerzo y deformación plástica deben tratarse como variables 
independientes y la vida a la fatiga como variable dependiente. Esto se debe a que la vida 
a la fatiga no se puede controlar y depende de la amplitud de deformación aplicada. 
Además, los datos de vida corta (a veces menores a 10 ciclos, pero generalmente a 100 
ciclos) y vida muy larga (generalmente mayores a 105 ó 106 ciclos para aceros) no se 
incluyen en los ajustes de datos. Esto se debe a que el pandeo a altas cargas y los efectos 
de límite de fatiga y las imprecisiones en la medición de la deformación plástica pequeña 
a bajas cargas, pueden influir en los resultados del ensayo. 
Por lo tanto, la ecuación de vida a la deformación basada en las propiedades 
obtenidas es válida solo para el mismo campo de vida que los datos utilizados, aunque las 
extrapolaciones se hacen a menudo para vidas más cortas y más largas [82]. El coeficiente 
de endurecimiento por deformación cíclica (K'), y el exponente de endurecimiento por 
deformación cíclica (n') se obtienen ajustando la amplitud de esfuerzo estable frente a los 
datos de amplitud de deformación plástica. Las estimaciones de K' y n' también se pueden 







          𝑛′ =
𝑏
𝑐
                                              (3.21) 
 
Estas ecuaciones se derivan de la compatibilidad entre las Ecuaciones (3.11), 
(3.15) y (3.16). Los valores de K' y n' obtenidos a partir del ajuste directo de los datos 
experimentales y calculados a partir de las relaciones en la Ecuación (3.19), puede ser 
muy similar o muy diferente, dependiendo de la bondad de los ajustes linealizados 
representados por las Ecuaciones (3.11), (3.15) y (3.16). Una gran diferencia para un 
material puede indicar que el comportamiento de la vida a deformación elástica y plástica 
no está bien representado por los ajustes logarítmicos linealizados. 
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En este caso, la Ecuación (3.14) puede no ser representativa del comportamiento 
de la vida a deformación del material. Se recomienda que los valores de K' y n' obtenidos 
a partir del ajuste directo de los datos experimentales se usen en el diseño de la fatiga en 
lugar de los valores calculados a partir de la Ecuación (3.19). El exponente b varía de 
aproximadamente -0.06 al -0.14, con -0.09 ó -0.1 como valores representativos. El 
exponente c varía aproximadamente de -0.4 al -0.7, con -0.6 como valores representativos. 
El término εf' está relacionado, de alguna manera, con la fractura por deformación 
verdadera (εf), en un ensayo de tensión y en la mayoría de los casos oscila entre 
aproximadamente 0.35 y 10 veces εf. El coeficiente σf' está relacionado, de alguna manera, 
con la verdadera resistencia a la tensión (σf), en un ensayo de tensión, que, para los aceros 
puede aproximarse desde la Ecuación (3.22). 
 
𝜎𝑓 ≈ 𝑆𝑢 + 345 𝑦 𝑆𝑢 ≈ 3.45𝐻𝐵                              (3.22) 
 
Donde σf y Su están en MPa y HB es dureza Brinell. En algún momento, εf' y σf' 
pueden tomarse como εf y σf, respectivamente, como una primera aproximación, aunque 
esto no sea recomendable. Muralidharan y Manson [83] han aproximado en la Ecuación 




















  (3.23) 
 
Donde Su, E y εf se obtienen todos de un ensayo de tensión. Se supone que los dos 
exponentes están fijados para todos los metales y que solo Su, E y εf controlan el 
comportamiento de fatiga. La Ecuación (3.21) se obtuvo a partir de datos de 47 metales, 
incluidos aceros, aluminio y aleaciones de titanio. Por lo tanto, el método de Pendientes 
Universales puede ser una primera aproximación para la curva de vida a la deformación 
completamente reversible para especímenes lisos sin muescas basados en propiedades de 
tensión. Se ha demostrado que otra aproximación que usa solo la dureza y E proporciona 
un buen acuerdo con los datos experimentales de 69 aceros y se proporciona en [84]. 
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3.5.4 Efectos del esfuerzo medio 
 
El comportamiento a fatiga a bajo ciclo, discutidos en las secciones previas, fueron 
para un esfuerzo completamente reversibles, R = εmin/εmax = -1. En muchas aplicaciones, 
sin embargo, puede existir una deformación media. El ciclo controlado por deformación 
con una deformación media generalmente resulta en un esfuerzo medio que se puede 
relajar total o parcialmente con ciclos continuos, como se muestra en la Figura 3.25. Esta 
relajación se debe a la presencia de deformación plástica y, por lo tanto, la velocidad o 
cantidad de relajación depende de la magnitud de la amplitud de deformación plástica. J. 
F. Tavernelli and L. F. Coffin, Hr [85], proponen un modelo para predecir la cantidad de 
relajación media del esfuerzo en función de los ciclos. La relajación del esfuerzo es 
diferente del ablandamiento cíclico y puede ocurrir en un material cíclicamente estable. 
 
 
Figura 3.25 Relajación media del esfuerzo bajo ciclos controlados por 
deformación con una deformación media. 
 
La deformación media no suele afectar el comportamiento a fatiga, a menos que 
produzca un esfuerzo medio no completamente relajado. Dado que hay una mayor 
relajación media del esfuerzo a mayores amplitudes de deformación debido a 
deformaciones plásticas más grandes, el efecto del esfuerzo medio sobre la vida a la fatiga 
es menor en el campo de fatiga a bajo ciclo y mayor en el campo de fatiga a alto ciclo 
(véase la Figura 3.26) [86]. Esta relajación se debe a la presencia de deformación plástica 
y, por lo tanto, la velocidad o cantidad de relajación depende de la magnitud de la amplitud 
de deformación plástica. 
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J. F. Tavernelli and L. F. Coffin, Hr, proponen un modelo para predecir la cantidad 
de relajación media del esfuerzo en función de los ciclos. La relajación del esfuerzo es 
diferente del ablandamiento cíclico y puede ocurrir en un material cíclicamente estable. 
 
 
Figura 3.26 Efecto de la amplitud de deformación media sobre la vida a la fatiga 
para el acero templado SAE 1045 [86]. 
 
La inclusión de los efectos del esfuerzo medio en los métodos de predicción de la 
vida a la fatiga que involucran datos de vida a la deformación es más compleja. R. 
Champoux, J. Kapp, and J. Underwood, eds. [87], discuten varios modelos que tratan 
sobre los efectos del esfuerzo medio en el comportamiento a fatiga, durante la vida a la 
deformación. Un método, a menudo denominado método de esfuerzo medio de Morrow, 
reemplaza a σf' con σf' - σm en la Ecuación (3.14) [80], donde σm es el esfuerzo medio, 










𝑐                        (3.24) 
 
Aquí σm se toma como positivo para valores de tensión y negativo para valores de 
compresión. Esta ecuación predice que el esfuerzo tensil medio es perjudicial y el 
compresible es benéfico. La Ecuación (3.22) también predice mayor efecto del esfuerzo 
medio a vidas largas, como se muestra en la Figura 3.26. 
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Una versión alternativa del parámetro del esfuerzo medio de Morrow, donde, tanto 
el término elástico como el plástico se ven afectados por el esfuerzo medio dado por T. 















                (3.25) 
 
La ecuación sugerida por Smith, Watson y Topper [89] basada en los datos del 
ensayo de vida a la deformación obtenidos con varios niveles de esfuerzo promedio, 
indicada en la Ecuación (3.26). 
 








                      (3.26) 
 
Donde σmax = σm + σa y εa es la deformación alterna. Esta ecuación se basa en la 
suposición de que para diferentes combinaciones de amplitud de deformación, εa y el 
esfuerzo medio, σm, el producto σmax * εa, permanece constante para una vida dada. Si σmax 
es cero, la Ecuación (3.24) predice la vida infinita, lo que implica que la tensión debe estar 
presente para que ocurra la fatiga. Las tres ecuaciones se han usado para manejar los 
efectos de esfuerzo promedio. Se ha demostrado que la Ecuación (3.24), correlaciona 
mejor los datos de esfuerzo medio para una gama más amplia de materiales y, por lo tanto, 
se considera más prometedora para el uso general. 
 
3.5.5 Acabado superficial y otros factores que influyen en el comportamiento de la 
vida a la deformación 
 
De forma similar al enfoque s-N, además del esfuerzo medio, muchos otros 
factores pueden influir en el comportamiento de la vida a la deformación de un material. 
Estos incluyen concentradores de esfuerzos, esfuerzos residuales, estados de esfuerzos 
multiaxial, efectos ambientales, tamaño y efectos del acabado superficial. Los efectos de 
muchos de estos factores son similares a los del comportamiento de la curva s-N. 
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Como se mencionó anteriormente, una ventaja del enfoque de vida a la 
deformación para la predicción de la vida a la fatiga es su capacidad de dar cuenta 
directamente de las deformaciones plásticas que a menudo se presentan en concentradores 
de esfuerzos. Los efectos de los esfuerzos residuales sobre la vida a la fatiga son similares 
a los efectos del esfuerzo medio. Por lo tanto, existe poca o ninguna influencia a corto 
plazo, debido a la relajación del esfuerzo resultante de la deformación plástica, empero 
tiene una mayor influencia en vidas largas, donde las deformaciones son principalmente 
elásticas. 
Los efectos de acabado superficial también son similares a los del enfoque s-N. 
Debido a que las grietas por fatiga nuclean a menudo tempranamente en el campo de fatiga 
a bajo ciclo debido a las grandes deformaciones plásticas, usualmente hay poca influencia 
del acabado de la superficie en vidas cortas. Por el contrario, hay más influencia en el 
campo de fatiga a alto ciclo, donde el esfuerzo elástico es dominante. Por lo tanto, solo la 
parte elástica de la curva de la vida a la deformación se modifica para tener en cuenta el 
efecto de acabado superficial. Esto se hace reduciendo la pendiente de la curva de 
deformación elástica de la vida, b, de manera análoga a la modificación de la curva s-N 
para el acabado superficial [90]. 
En la Figura 3.27, Sf denota un límite de fatiga para un acabado superficial pulido 
que puede estimarse a partir de la Ecuación (3.15), sustituyendo el número de ciclos 
adecuado por el límite de fatiga del material para Nf. La pendiente de la curva elástica de 
la vida a la deformación para el estado de la superficie pulida se reduce de b a b' al reducir 
el límite de fatiga con el factor de corrección, ks, según corresponda para el acabado de la 
superficie. Los valores del factor de corrección de acabado superficial para aceros se 
muestran en la Figura 3.28. La pendiente b' para aceros con un límite de fatiga asumido a 
106 ciclos se puede calcular a partir de b' = b + 0.159 log ks. Este enfoque para la corrección 
del acabado de la superficie también se puede usar para situaciones de carga de esfuerzo 




Figura 3.27 Representación esquemática del efecto de acabado superficial en 
curvas de vida útil. 
 
 
Figura 3.28 Efectos del acabado superficial en el límite de fatiga del acero [60]. 
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3.6 Efecto Bauschinger 
 
La reducción en la magnitud del límite elástico en la dirección opuesta, conocida 
como el efecto Bauschinger [59, 61, 73, 103], en materiales dúctiles que experimentan 
deformación plástica, como se ilustra en la Figura 3.29, depende de su historial de 
deformación, y no solo de su estado real de esfuerzo [91-102]. 
 
 
Figura 3.29 Una curva esfuerzo-deformación que muestra el efecto Bauschinger 
para aleaciones metálicas típicas [103]. 
 
El efecto Bauschinger está en función de varios parámetros10, como la trayectoria 
de carga, velocidad de deformación, temperatura y textura [104-106]. Así también, se 
puede atribuir a la influencia de las características microestructurales, como la fracción de 
volumen poros, así como el tamaño y la forma de las partículas de la segunda fase [107, 
108]. 
                                                 
 
10 Un parámetro es cualquier característica que pueda ayudar a definir o clasificar un sistema o 
campo particular, por otra parte, al ser un elemento de cualquiera de ellos, es útil o crítico al identificarlos, 
permitiendo medir el rendimiento o las combinaciones de las propiedades reales (de los materiales y equipos 
utilizados en un experimento dado), como aquellas cantidades (físicas, químicas, mecánicas, térmicas, etc.) 
que describen directamente los atributos de un fenómeno en cuestión (por ejemplo, el efecto Bauschinger). 
Por otra parte, dichas propiedades reales tienen valor de uso (utilidad) sólo al ser constituidas por el ser 
humano como satisfactor de una necesidad, es decir, para su consumo y la reproducción de la vida. 
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Las fuentes físicas atribuidas al efecto Bauschinger durante la carga inversa de un 
material pueden generalizarse en: 
 
Transitorios de largo alcance: 
 Interacciones de dislocaciones [109, 110]. 
 Acumulaciones de dislocaciones en los límites de los granos [111, 112]. 
 Mecanismo de Orowan alrededor de precipitados [113-116]. 
Transitorios de corto alcance: 
 Resistencia al movimiento o aniquilación de dislocaciones [117]. 
 
El efecto Bauschinger observado en metales FCC puede atribuirse al 
endurecimiento cinemático que surge de las subestructuras de dislocaciones, explicado en 
términos del movimiento de dislocaciones entre barreras, tras la inversión del esfuerzo; es 
decir, dependió de las dislocaciones almacenadas estadísticamente [118, 119]. 
 
3.6.1 Parámetros del efecto Bauschinger 
 
Las partículas dispersas en las aleaciones de aluminio, afectan la velocidad de 
endurecimiento por deformación, esto es debido a que el esfuerzo aplicado durante la 
reversión aumenta linealmente; es decir, aumenta la deformación plástica no-relajada 
alrededor de estas partículas. Además, el endurecimiento por deformación se ve afectado 










Los parámetros de esfuerzo (EBσ) y energía (EBE) Bauschinger [122], son 
empleados para cuantificar la magnitud del fenómeno. El EBσ, definido en la Ecuación 
(3.27), es un parámetro que cuantifica la cantidad del esfuerzo de retorno que las partículas 





                                                   (3.27) 
 
Donde σf es el esfuerzo directo y σr es el esfuerzo inverso. El EBE se define en la 
Ecuación (3.28), y es útil para ilustrar la relación del endurecimiento isotrópico a 








}                                             (3.28) 
 
Donde σy es el límite elástico hacia adelante. La definición del efecto Bauschinger 
(EBE), se define en la Ecuación (3.29), y se obtiene al modificar ligeramente la ecuación 
de Bauschinger, de la diferencia entre el límite elástico hacia adelante y el inverso, al 





                                                 (3.29) 
 
3.6.2 Relación del endurecimiento cinemática a isotrópico 
 
La regla de flujo inelástico se define en la Ecuación (3.30), la cual captura el efecto 
de la fluencia y la plasticidad en términos de endurecimiento, temperatura y daño 
cinemático a isotrópico, en función del volumen vacío. 
 
𝐷𝑑
𝑝 = 𝑓(𝑇)𝑠𝑒𝑛ℎ [





          (3.30) 
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Para cuantificar el efecto de Bauschinger, se emplea una superficie de fluencia de 
von Mises invirtiendo la ecuación cinética, e, ignorando los efectos de la temperatura y la 
tasa de tensión. La cantidad de endurecimiento cinemático a isotrópico se puede 
cuantificar a partir de datos experimentales utilizando la definición de la superficie de 
fluencia. 
 
|𝜎𝑓 − 𝛼| − 𝑅 − 𝜎𝑦 = 0                                                (3.31) 
 
|𝜎𝑟 − 𝛼| − 𝑅 − 𝜎𝑦 = 0                                                (3.32) 
 
Donde σf y σr son el esfuerzo directo e inverso, respectivamente; α es el 
endurecimiento cinemático, R es el endurecimiento isotrópico y σy es el límite elástico. La 
relación del endurecimiento cinemático a isotrópico, se pueden determinar reorganizando 










− 𝜎𝑦                                              (3.34) 
 
La relación del endurecimiento cinemático a isotrópico (EBα/R). La cual, se define 




(𝜎𝑓 − 𝜎𝑟) − 2 ∗ 𝜎𝑦







3.7 Defectos cristalográficos lineales 
 
Los metales y sus aleaciones, poseen un ordenamiento atómico repetitivo con 
forma y tamaño bien definidos, al que se denomina estructura cristalina. Sin embargo, esta 
red cristalina no es perfecta, es decir, presenta defectos lineales conocidos con 
dislocaciones. El movimiento de dichos defectos, es la razón por la que un material 
cristalino se deforma, bajo condiciones de carga cíclica, así como su ordenamiento e 




El concepto de dislocaciones, en la red cristalina, fue introducido por Orowan, 
Polanyi y Taylor [92, 201]. Las dislocaciones son defectos lineales en la estructura 
cristalina, cuyo movimiento produce la deformación plástica de cristales a esfuerzos por 
debajo del esfuerzo teórico requerido para deformar un cristal perfecto. Por lo tanto, si se 
bloquea el movimiento de las dislocaciones, se reduce la ductilidad y aumentan la 
resistencia del material al ser deformado [179, 203]. 
 
3.7.2 Naturaleza de las dislocaciones y de su movimiento 
 
En la Figura 3.30 se representa los dos tipos de dislocaciones, la de borde y de 
tornillo. Es el vector de Burgers, b, define la magnitud y la dirección. La dislocación 
representa una discontinuidad en el arreglo repetitivo, lo que deforma la red, causando un 
campo elástico alrededor de la misma. El campo elástico que una dislocación genera, 
tendrá interacciones con campos generados por otras dislocaciones. Para poder mover una 
dislocación, se requiere un esfuerzo cortante en la dirección del vector de Burgers, 
entonces se romperán los enlaces entre átomos de un mismo plano [68, 179]. El 
movimiento iniciado se dará sobre un plano compacto, alterando el arreglo cristalino, la 
dislocación podrá cambiar de plano de deslizamiento si encuentra una vacancia o defecto 




Figura 3.30 Los dos tipos básicos de dislocaciones: a) Dislocación del borde. b) 
Dislocación del tornillo [92]. 
 
3.7.3 Origen de las dislocaciones 
 
A diferencia de los defectos puntuales, tales como las vacancias, las dislocaciones 
no tienen relación directa con la temperatura del material; es decir, la densidad de 
dislocaciones es independiente de la temperatura, siempre y cuando haya llegado a dicha 
temperatura en el equilibrio, ya que los gradientes térmicos, durante la solidificación, 
generan gradientes por deformación, creando dislocaciones. De tal manera que la 
estructura cristalina no es perfecta, es decir, la presencia de dislocaciones es inevitable 
[92, 179]. 
 
3.7.4 Interacción entre dislocaciones 
 
Cuando la deformación se da en un material, el movimiento de dislocaciones se 
activa, dada la densidad de dislocaciones en un material que es de 106 mm/mm3 en un 
material sin deformación, la probabilidad de que dos dislocaciones se encuentren en el 
mismo plano y en direcciones contrarias, es tal que eventualmente este evento sucederá 
durante la deformación. 
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Cuando dos dislocaciones de signo contrario se encuentran en el mismo plano, 
éstas se atraerán por los campos elásticos inherentes a su presencia; la atracción se dará 
hasta al momento que se aniquilen mutuamente. Ahora que, cuando dos dislocaciones de 
mismo signo se encuentran el mismo plano, los campos elásticos de las dislocaciones se 
repelerán. Los diferentes arreglos de dislocaciones que se darán durante la deformación 
plástica, podrán bloquear el movimiento de más dislocaciones, esto aunado a la generación 
de más dislocaciones; presentándose el fenómeno de endurecimiento por deformación. El 
cual se presenta cuando las propiedades mecánicas aumentan conforme se deforma un 
material, debido a que el aumento de dislocaciones bloquea el movimiento de las mismas 
[195, 202]. 
 
3.7.5 Interacción de las dislocaciones y los elementos microestructurales 
 
Existen dos defectos microestructurales cuya interacción con el movimiento de 
dislocaciones son de interés, estos son: defectos puntuales y su participación en la 
multiplicación de dislocaciones; así como partículas de segunda fase, tales como 
precipitados que actúan como barrera para el movimiento de dislocaciones en función de 
su coherencia con la matriz. La dispersión de partículas precipitadas, en forma semi-
coherente o incoherente, obstruyen físicamente el movimiento de las dislocaciones, 
durante la deformación plástica, hasta ser cortado por las dislocaciones o, simplemente, 
pasar entre las partículas sin romperlas; generando dislocaciones alrededor (véase la 
Figura 3.31). Ahora que, al aplicar un esfuerzo en dirección contraria, se requerirá una 
menor cantidad de energía para iniciar el movimiento de dislocaciones. Este tipo de 
interacciones están presente en cambios en la dirección de deformación, como, por 
ejemplo, en el fenómeno de fatiga [59-64] y del efecto Bauschinger [109-119]; 
previamente discutidos. 
La Figura 3.31 se observa cómo una partícula precipitada, sean coherentes o 
incoherentes con la matriz, puede obstaculizar el movimiento de una dislocación conforme 
se aplica un esfuerzo cortante, τb. Cuando los brazos de la dislocación forman un ángulo 
con valor crítico, ϕ, la dislocación logra pasar a través de obstáculo. Si los brazos forman 
un ángulo donde ϕ>0, la dislocación corta la partícula precipitada (véase la Figura 3.31a). 
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Ahora que si forman un ángulo donde ϕ=0, el obstáculo es impenetrable para la 
dislocación (véase la Figura 3.31b), formando los bucles de Orowan («Orowan loops») 
[179, 201], es decir, la dislocación rodea la partícula incoherente, principalmente, en lugar 
de cortarla. Además, las dislocaciones pueden tener dos efectos diferenciados según su 
signo. Esto es, la dislocación puede repeler a otra de signo igual, creando un esfuerzo de 
apilamiento (back stress), o bien puede contribuir a la aniquilación de dislocaciones. 
Cuando esto sucede, las partículas precipitadas actúan como fuentes de Frank-Read 
(«Frank-Read mechanism») [179, 204-206]. De igual manera, se debe tener en cuenta tres 
fenómenos que ocurren durante este proceso [207]: 
 
 Endurecimiento por coherencia: Debido a campos elásticos generados por 
intermetálicos que, a pesar de ser coherentes, su red cristalográfica no es exactamente 
igual a la de la matriz. Debido a estos esfuerzos, se requiere un mayor esfuerzo para 
poder mover la dislocación, a través de la matriz. 
 Endurecimiento por precitados: Si la dislocación puede cortar al precipitado, se 
requerirá una adición de energía para poder mantener una partícula precipitada que 
termodinámicamente no es estable. La Figura 3.21b muestra cómo una dislocación 
puede cortar a una partícula precipitada, las nuevas áreas marcadas como a y b 
requieren una adición de energía, es decir, un incremento del esfuerzo requerido. 
 Endurecimiento por módulo: Cualquier diferencia entre el módulo de Young, E, de la 
matriz con el de las partículas precipitadas, implica un cambio de energía, 
constituyendo al esfuerzo a la cedencia, como el esfuerzo requerido para mover una 
dislocación. De tal manera que una partícula precipitada y la matriz, tendrán diferentes 
puntos de cedencia. Esta diferencia puede implicar un incremento en el esfuerzo 




Figura 3.31 Mecanismos de deformación: a) Mecanismo de corte. b) Mecanismo 
de lazos de Orowan. c) Representación esquemática de las diferentes contribuciones de la 
resistencia al límite elástico total [205]. 
 
 
Figura 3.32 Representación esquemática del movimiento de dislocación en la 









Para llevar a cabo los objetivos planteados en el presente estudio, se diseñó un 
procedimiento experimental que, llevado a cabo, permitió caracterizar, a través de los 
sistemas de ensayos11, la microestructura, el comportamiento de las propiedades 
mecánicas estáticas y dinámicas, así como el comportamiento del efecto Bauschinger y el 
análisis fractográfico de las aleaciones hipoeutécticas A319 T7, A356 T6 y A356+0.5Cu 
T6. Que, a su vez, por distinción analógica, permitirá determinar el comportamiento 
durante la vida útil de componentes automotrices, como, por ejemplo, la cabeza de 
cilindros. Esto, a través del sistema de trabajo de disciplina, orden, limpieza (DOL) y con 
el uso correcto del equipo de protección personal (EPP). Lo cual, contribuyó al éxito, en 
la gestión de prevención de incidentes, durante el proceso de fundición de las aleaciones 
hipoeutécticas, teniendo siempre presente los riesgos implicados, así como durante todo 
el desarrollo del presente estudio (véase las Figuras 4.1 y 4.2). Por otra parte, otra región 
de interés son las bancadas del monobloque del motor, las cuales tienen una función 
estructural, en donde se aloja y gira el cigüeñal y, por lo tanto, una de las partes más 
importantes del circuito de lubricación; debiendo tener las bancadas la resistencia para 
soportar los esfuerzos internos provenientes del mecanismo manivela-biela-corredera. 
 
                                                 
 
11 Los sistemas de ensayos (físicos, químicos, mecánicos, metalográficos, etc.) de materiales, tienen 
como fundamento caracterizar las propiedades físicas (área, densidad, ductilidad, dureza, elasticidad, 
fragilidad, longitud, masa, plasticidad, resistencia mecánica, rigidez, temperatura, esfuerzo mecánico, etc.) 




4.2 Proceso de vaciado 
 
Los pasos para al vaciado por gravedad, a través de moldes de arena tipo cuña de 
las aleaciones A319 T7, A356 T6 y A356+0.5Cu T6, se presentan en la Figura 4.2. 
 
 
Figura 4.2 Representación esquemática de los parámetros del proceso de fundición 




Análisis de nivel de gas y densidad
Ajuste químico fino
Inicio de vaciado a 750°C
Solidificación de los moldes vaciados
Desarenado






Por otro parte, las bancadas, al estar más alejadas de las cámaras de combustión 
(véase la Figura 4.3a) y, por lo tanto, de los esfuerzos y la temperatura que se generan en 
ellas, indica que la diferencia fundamental radica en que, si bien, las bancadas de motor 
(véase la Figura 4.3b) absorben todos los esfuerzos generados por los distintos 
comportamientos del pistón, empero, esto sucede en el campo elástico12, a una frecuencia 
más alta, es decir, a fatiga de alto ciclo [84, 135]. Sin embargo, son de interés para futuros 




Figura 4.3 Tren motriz y componentes estructurales: a) Cabeza de cilindros. b) 
Monobloque. c) Caja de transmisión. d) Caja de transmisión (vehículos eléctricos). e) 
Carcasa de baterías (vehículos eléctricos). f) Torre de suspensión. g) Travesaño delantero. 
h) Poste b. i) Larguero trasero. j) Torres de suspensión trasero. k) Marco estructural. l) 
Refuerzo de cajuela. 
 
                                                 
 
12 . El mapeo de esfuerzos residuales, a través de galgas extensométricas y, a su vez, de la técnica 
de replicación de indentaciones, demostraron la presencia de campos de esfuerzos a lo largo de los puentes 
entre cilindros, del monobloque. Estos, generados a partir de los gradientes térmicos, como la mutua 
determinación con sus características de forma, es decir, vinculados al cambio de espesor de los puentes 
entre cilindros, aumentando considerablemente la magnitud de los esfuerzo residuales, al disminuir el 
espesor [52, 209]. 
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La porosidad y el contenido de hidrógeno, disuelto en el metal fundido, se 
disminuyó con la inyección de gas nitrógeno, durante 15 minutos, a través de un insuflador 
rotatorio, ejes y rotores de grafito con punta estriada, así como un tubo desgasificador. 
Este sistema genera burbujas muy finas (o pequeñas) de gas inerte que, además, se 
distribuyen consistentemente a través del baño de metal, dentro del horno fusor marca 
Thermotronic, de 250 kg (véase las Figuras 4.4e y 4.4f). Lo cual mejoró la calidad del 
metal. Después del ajuste de la química de manera general, a través de un espectrómetro 
de chispa marca Espectrolab modelo LAVMB05B, se agregó al metal fundido la aleación 
maestra aluminio titanio-boro, como agente refinador, con el propósito de reducir el 
tamaño de grano. Posterior al ajuste fino, se corroboró que el análisis químico final 
estuviera dentro especificaciones (véase la Tabla 4.1), así como su nivel de porosidad y 
su densidad, esto último a través de una balanza de densidad (véase la Tabla 4.2). El 
vaciado por gravedad de 12 lingotes tipo cuña de cada aleación, se realizó de una misma 
carga del horno fusor, a 745°C. 
 
 
Figura 4.4 a) Molde de arena tipo cuña. b) Templadera de hierro gris. c) Filtro de 
fundición. d) Canal de alimentación. e) Equipo desgasificador. f) Horno fusor, de 250 kg. 








Tabla 4.1 Composición química de las aleaciones hipoeutécticas. 
Sistema de aleaciones 
Si Cu Fe Mn Mg Ti B Sr 
% % % % % % ppm ppm 
A319 8.17 3.09 0.69 0.402 0.29 0.16 8.78 185.52 
A356 7.40 0.07 0.17 0.08 0.37 0.18 21.81 166.45 
A356+0.5Cu 7.22 0.58 0.15 0.08 0.26 0.13 23.60 128.56 
 
A través de una templadera de hierro, en la base del molde, se generaron gradientes 
térmicos y una solidificación direccional. Una vez ocurrida la solidificación, y dejando 
enfriar a temperatura ambiente los moldes vaciados, se prosiguió al desarenado de los 
lingotes tipo cuña (véase la Figura 4.5a), así como al corte del canal de alimentación. 
 
4.3 Obtención de muestras 
 
Se cortaron los 12 lingotes tipo cuña con una sierra cinta, obteniendo un total de 
144 barras prismáticas (véase la Figura 4.5). El Nivel 2 presentó parámetros 
microestructurales semejantes, como, por ejemplo, a las cámaras de combustión, en la 
cabeza de cilindros, a través de las velocidades de enfriamiento, durante la solidificación. 
Por lo cual, se seleccionó dicho nivel. 
 
 
Figura 4.5 a) Nivel 2 del lingote tipo cuña. b) Barra prismática. 
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4.4 Tratamiento térmico 
 
Todas las barras prismáticas fueron tratadas térmicamente en un horno tipo mufla 
(véase la Tabla 4.2). Las barras de la aleación A319 fueron sometidas a un tratamiento 
térmico T7. Esto es, un tratamiento de solubilidad durante 5 horas, a 495°C, seguido de 
una inmersión en agua en ebullición y un sobrenvejecimiento durante 4.5 horas, a 240°C. 
Las barras de las aleaciones A356 y A356+0.5Cu fueron sometidas a un tratamiento T6. 
Esto es, un tratamiento de solubilidad durante 5 horas, a 530°C, seguido de un 
enfriamiento con aire forzado y un envejecimiento durante 4.5 horas, a 180°C. 
 
Tabla 4.2 Tratamientos térmicos de las aleaciones hipoeutécticas. 
Sistema de 
aleaciones 
T.T. Solución Temple Envejecido 
A319 
T7 5 horas a 
495°C 
Agua a 90°C 4.5 horas a 
240°C 
A356 




4.5 horas a 
180°C 
A356+0.5Cu 




4.5 horas a 
180°C 
Nota: Tratamiento térmico (T.T.) 
 
4.5 Propiedades mecánicas 
 
Para la medición de las propiedades mecánicas estáticas, a través de ensayos de 
tensión uniaxial, se maquinaron 96 probetas de tensión en su condición de tratamiento 
térmico, con base en la norma ASTM E8/E8M-16a [54] (véase la Figura 4.6). En tanto 
que para la medición de las propiedades mecánicas dinámicas, se maquinaron 48 probetas 
de fatiga a bajo ciclo en su condición de tratamiento térmico, con base en la norma ASTM 
E606/E606M-12 [126] (véase la Figura 4.8). 
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El acabado superficial fino de la longitud calibrada de dichas probetas, a través de 
un papel abrasivo marca Struers, de grano 2,400, permitió eliminar líneas del maquinado, 
impureza de la superficie, entalladura o marca que pudiera generar concentradores de 
esfuerzos y, con ello, propiciar la nucleación de grieta. 
 





Sistema de aleaciones 
Ensayo εa A319 T7 A356 T6 A356+0.5Cu T6 Total 
 (%) Número de probetas 
Tensión … 24 24 24 96 
Fatiga 
0.30 4 4 4 
48 0.35 4 4 4 
0.40 4 4 4 
 
4.5.1 Ensayo de tensión 
 
La medición de las propiedades mecánicas estáticas, a temperatura ambiente, se 
realizó en la máquina de tensión marca Zwick/Roell modelo Z100, de 100 kN (véase la 
Figura 4.7), a través del programa para ensayos de tensión marca testXpert II, controlados 
a una velocidad de deformación de 5 mm/min, con base en las normas ASTM E8/E8M-




Figura 4.6 Espécimen de ensayo de tensión. Norma ASTM E8/E8M-16a [54] y 
ASTM B557-02 [127]. 
 
 
Figura 4.7 Máquina de tensión marca Zwick/Roell modelo Z100, de 100 kN. 
 
Se determinó el límite elástico trazando una línea recta paralela a la pendiente de 
la gráfica de tensión, partiendo del 0.2% de deformación, región donde ocurrió la 
transición entre el campo de deformación elástica y plástica. Lo cual, permitió determinar 





4.5.2 Ensayo de fatiga a bajo ciclo 
 
El ensayo de fatiga a bajo ciclo, a temperatura ambiente, se realizó en la máquina 
de fatiga servohidráulica marca Zwick/Roell modelo Amsler HC25, de 25 kN (véase la 
Figura 4.9), controlada a través del software para ensayos de fatiga marca testXpert 
Research, a una amplitud de deformación constante y frecuencia baja, con base en las 
normas ASTM E606/E606M-12 [126] y SAE J1099_197502 [128]. 
 
 
Figura 4.8 Espécimen de ensayo de fatiga a bajo ciclo. Norma ASTM 
E606/E606M-12 [126] y SAE J1099_197502 [128]. 
 
 
Figura 4.9 Máquina de fatiga servohidráulica marca Zwick/Roell modelo Amsler 
HC, de 25 kN. 
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El ensayo de fatiga a bajo ciclo, completamente reversible (R=-1), con forma 
triangular, a 5 Hz, permitieron controlar y medir la deformación axial, a través de un 
extensómetro sujeto en la longitud calibrada de la probeta, la amplitud deseada (véase la 
Tabla 4.3). Las variaciones del esfuerzo y deformación plástica, se registraron 
periódicamente a lo largo del ensayo, hasta los 105 ciclos o hasta que se produjo la fractura 
por fatiga. Esto es, el punto en el que la fuerza máxima (a tensión) o módulo elástico (tal 
como se mide cuando se descarga desde un esfuerzo máximo de tensión) disminuyó en 
aproximadamente un 50% por la presencia de grietas o hasta ocurrir la falla por fatiga. 
Por otra parte, las probetas que no fallaron, durante el ensayo de fatiga, se 
ensayaron en tensión, esto con el fin de caracterizar la superficie de las fracturas, es decir, 
el sitio de nucleación y la propagación de la grieta por fatiga. Para asegurar que la 
alineación de la máquina no interfiriera en el ensayo, una vez producida la falla por fatiga, 
y sin desmontar la probeta de la máquina, se localizó y monitoreó la nucleación de la 




Al término del ensayo de fatiga a bajo ciclo, se cortaron los especímenes cercanos 
a la fractura (véase la Figura 4.10), teniendo cuidado en su manejo para no alterar la 
fractura y microestructura, para su estudio. 
 
 
Figura 4.10 a) Área de la sección transversal cercana a la fractura de los 
especímenes de los ensayos de fatiga. b) Área de la sección longitudinal radial cercana a 
la fractura de los especímenes de los ensayos de tensión. 
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Para el análisis fractográfico y metalográfico de las muestras, se limpiaron de 
cualquier residuo en la superficie de la fractura con acetona, en un limpiador ultrasónico, 
con el fin de determinar el tamaño y el tipo de defecto que originó la nucleación de la 
grieta de fatiga, así como la distancia y el área de propagación de la grieta, a través de 
microscopía electrónica de barrido (SEM) y microscopía óptica (OM). 
 
4.6.1 Preparación metalográfica 
 
Después del análisis fractográfico, se procedió a la preparación metalográfica de 
los especímenes de los ensayos de fatiga y de tensión para su examinación, a través 
microscopía óptica (OM). Para ello, se montaron las muestras en resina termoendurecible 
marca Struers modelo ClaroFast (véase la Figura 4.11), permitiendo un manejo 
conveniente durante el desbaste manual con una pulidora marca Allied modelo TwinPrep 
3 (véase la Figura 4.12), con base en la norma ASTM E3-11(2017) [129]. 
 
 
Figura 4.11 Preparación metalográfica de las muestras. 
 
 
Figura 4.12 Maquina desbaste/pulido para preparación manual de muestras marca 
Allied modelo TwinPrep 3. 
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El desbaste progresivo con papel abrasivo marca Struers, de grano 60, 180, 320, 
500, 800, 1,200 y 2,400, se realizó agregando agua para eliminar los restos del pulido y 
actuar como lubricante y refrigerante. El acabado a espejo, durante el pulido final, se 
realizó agregando alúmina de 1 μm en suspensión acuosa sobre el paño tipo billar marca 
Lapmaster Wolters Metallographic modelo 10" Billiard PSA Backed Polishing Cloths. Al 
final del proceso, las muestras se limpiaron y se identificaron, evitando tocar la superficie 
pulida con los dedos u otro objeto, para no mancharla o rayarla. 
 
4.6.2 Microscopía óptica 
 
La caracterización óptica macro/microestructural, al término de la preparación 
metalográfica, se realizó a través de un microscopio óptico marca Olympus modelo PM63 
(véase la Figura 4.13a), un estereoscópico marca Olympus modelo SZH10 (véase la 
Figura 4.13b) y un analizador de imagen marca Clemex Vision, así como Microscopio 
digital marca Keyence modelo VHX-7000 (véase la Figura 4.13c). 
 
 
Figura 4.13 a) Microscopio óptico marca Olympus modelo PM63. b) 







4.6.3 Microscopía electrónica de barrido 
 
El análisis de la superficie de la fractura de los especímenes de los ensayos de 
tensión y fatiga, se realizó a través de los detectores de electrones retrodispersados (BED-
S) y secundarios (SED) de un microscopio electrónico de barrido (SEM) marca Jeol 
modelo JSM-IT300LV (véase la Figura 4.14), permitiendo caracterizar la superficie de 
las fracturas a tensión, así como determinar el tamaño y el tipo de defecto que originó la 
nucleación de la grieta de fatiga, así como la distancia y el área de propagación. El análisis 
elemental y químico de la muestra, a través de espectroscopía de rayos X dispersión de 
energía (EDX), se realizó en un equipo Oxford International modelo X-MAXN, 
permitiendo el análisis por mapeo y puntual semi-cuantitativo de la composición química 
de las partículas presentes, así como microconstituyentes intermetálicos. 
 
 
Figura 4.14 Microscopio electrónico de barrido (SEM) marca Jeol modelo JSM-
IT300LV. 
 
4.6.4 Espaciamiento dendrítico secundario 
 
La medición del espaciamiento dendrítico secundario (EDS), se realizó a través de 
microscopía óptica y un analizador de imagen, a 50x, determinando al dividir la distancia 
total de una serie de, por lo menos, 4 brazos dendríticos entre el mismo número de brazos, 
permitiendo calcular, a partir de 5 mediciones, el valor de la media. 
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4.6.5 Porcentaje de porosidad y tamaño de poro máximo 
 
La medición del porcentaje de porosidad y el tamaño de poro máximo, se realizó 
a través de microscopía óptica y un analizador de imagen, a 50x, discriminando en tonos 
grises para medir, en 10 campos, la fracción del área ocupada por los poros, así como 
realizando un análisis estadístico de los resultados. 
 
4.6.6 Nivel de modificación de la fase eutéctica de silicio 
 
La medición de la modificación morfológica de Si eutéctico, se realizó a través de 
microscopía óptica y un analizador de imagen, a 200x, con base en el comparativo con los 
estándares de la American Foundrymen’s Society (AFS) [34]. Donde el número 1 
corresponde a silicio laminar y el número 6 a silicio sobremodificado. 
 
4.6.7 Microdureza Vickers 
 
La medición de la microdureza Vickers (HV), se realizó a través de un 
microdurómetro marca Future Tech modelo FM, con base en la norma ASTM E92-17 
[130]. Para lo cual, se empleó una carga de 100 gramos, durante 15 segundos, con un 
penetrador en forma de pirámide. Por otra parte, cercano a la grieta de fatiga, se realizó 
un perfil de microdureza centrando la indentación lo más posible en el campo del 
microscopio, con una distancia entre cada huella de 40 µm, permitiendo medir sus 
diagonales, tomando su valor medio para calcular el número de la microdureza Vickers. 
 
4.6.8 Ataque químico 
 
El ataque químico, se realizó sumergiendo la muestra durante 5 minutos en 
solución Keller, compuesta por: 0.5 partes de ácido fluorhídrico, 2.5 partes de ácido 
nítrico, 1.5 partes de ácido clorhídrico y 95.5 partes de agua destilada. 
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4.6.9 Tamaño de grano 
 
La medición del tamaño de grano, se realizó a través de un estereoscopio y un 
analizador de imagen, a 250x, con el método de intersecciones, posterior al ataque 
químico. Esto consistió en contar el número de granos que cruzaron una línea trazada, con 
base en la norma ASTM E112-13 [131], permitiendo calcular, a partir de 5 mediciones, el 































En este capítulo se presenta el análisis y la discusión de la caracterización, a través 
de los sistemas de ensayos, de las aleaciones hipoeutécticas A319 T7, A356 T6 y 
A356+0.5Cu T6. Para ello, se desarrolló metódicamente el cruce del marco categorial 
(véase la Figura 4.1), lo cual, permitió caracterizar el comportamiento, en el campo 
plástico, de los mecanismos de endurecimiento de dichas aleaciones. Esto es, el cruce 
entre los parámetros microestructurales y del proceso de fundición (o moldeo), como la 
mutua determinación con los parámetros de las propiedades mecánicas, y viceversa. De 







                                                 
 
13 Las categorías son las diferentes formas o configuraciones a través de las cuales, analíticamente, 
el concepto es desarrollado racionalmente; en tanto que son los instrumentos metodológicos para efectuar 
la explicación y la interpretación de los fenómenos [113] (por ejemplo, la fatiga de materiales). 
14 Este pasaje de las propiedades reales (físico, química, mecánica, etc.) de una determinación a 
otra es dialécticamente expresada como negación (mejor, como subsunción), que culmina como afirmación 
en la determinación siguiente. Ello es así, porque la determinación es el proceso mediante el que se precisa 
un objeto o un concepto a través de sus predicados (o determinaciones), pero dicho proceso es negativo, ya 
que determinar un objeto implica excluir todas las características y predicados que no le pertenecen [113]. 
De tal manera que las determinaciones abstractas en tanto definidas son conceptos, y en cuanto instrumentos 
interpretativo son categorías. 
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5.2 Análisis químico 
 
El análisis químico permitió determinar a qué sistema15 de aleaciones 
pertenecieron dichas aleaciones (véase la Tabla 5.1). De tal manera que, por su contenido 
de Si, la aleación A319 (Al-8.17Si-3.09Cu) perteneció al sistema de aleaciones 
hipoeutécticas Al-Si-Cu, en tanto que las aleaciones A356 (Al-7.39Si-0.37Mg) y 
A356+0.5Cu (Al-7.22Si-0.26Mg) pertenecieron al sistema de aleaciones hipoeutécticas 
Al-Si-Mg [12-15]. Siendo característico de dichos sistemas de aleaciones, la formación 
de la reacción eutéctica Al-Si, como se observa en las Figuras 5.1 a 5.6, respectivamente. 
Por otra parte, el proceso de fundición de la aleación A319, a partir de metal 
reciclado de chatarra, presentó un rango más amplio de elementos como impurezas 
adicionales; en tanto que las aleaciones A356 y A356+0.5Cu, a partir de lingote de 
aluminio primario, fueron versiones de mayor pureza, presentando un rango de impurezas, 
de elementos, más específicos y limitados [10-12, 18-20]. Por otra parte, al ser vaciadas 
los lingotes tipo cuña de una misma carga del horno, de donde se obtuvieron los 
especímenes, no existió la posibilidad de variaciones significativas en su composición 





                                                 
 
15 El concepto de sistema es más abstracto que el de campo y, por lo tanto, menos complejo que 
mundo, como la totalidad de sentido de lo que aparece (el fenómeno) [113], por lo que hay muchos sistemas 
en un campo, así como hay muchos campos en un mundo. De tal manera que, un sistema define y 
fundamenta (desde dicha totalidad de sentido) sus momentos funcionales con base en un criterio esencial y, 
a su vez, como una categoría analítica, con estructura, composición y entorno. En particular, la metalurgia 
como subcampo de la física, tiene sistemas materiales (químico, mecánico, térmico, etc.), que, a su vez, 
tienen mecanismos (o procesos) y solo algunos tienen figura (forma); por ejemplo, las aleaciones de 
aluminio hipoeutécticas, como un sistema material (de aleaciones no ferrosas), son mezclas sólidas 
homogéneas de elementos metálicos, con algunos elementos no metálicos, donde los elementos presentes 
en mayor proporción, determinan el sistema de aleaciones (por ejemplo, el sistema Al-Si). 
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Tal como se discutirá más adelante, el aumento de las propiedades mecánicas, en 
dichas aleaciones, se dio a través de mecanismos de endurecimiento16 por la adición de 
elementos aleantes. Esto es: a través del endurecimiento en: solución sólida [40-42], por 
refinamiento del tamaño de grano [20, 27-29], por dispersión [43-45], así como por 
precipitación o envejecimiento artificial [46-49]. A su vez, el endurecimiento por 
deformación tiene como fundamento la resistencia a la formación y movimiento de las 
dislocaciones a través de la estructura cristalina, aumentando la resistencia del material a 




La caracterización microestructural de las aleaciones hipoeutécticas A319 T7, 
A356 T6 y A356+0.5Cu T6, a través de los ensayos metalográficos, permitió obtener una 
descripción detallada de sus parámetros microestructurales constitutivos, los cuales, 
determinaron las propiedades de dichas aleaciones [13, 14, 24]. Que, a su vez, por 
distinción analógica, permitió determinar el comportamiento durante la vida útil de 
componentes automotrices, como, por ejemplo, la cabeza de cilindros. La cual, 
experimenta principalmente dos tipos de daño en servicio: fatiga termomecánica y fatiga 
a bajo ciclo [132-134]. Por otra parte, el aumento en la velocidad de enfriamiento, a través 
de un molde de arena sílica con forma de cuña y una templadera de hierro en la base, 
permitió una solidificación direccional y, a su vez, una reducción en el tamaño y 
distribución de microconstituyentes, así como influyendo en su morfología, como se 
observa en las Figura 5.1 a 5.6, respectivamente. Estos parámetros son: el espaciamiento 
dendrítico secundario (EDS) [23, 24], el tamaño del grano [18, 24-26], la modificación 
del Si eutéctico [30-32] y la porosidad [34, 35, 39, 135]. 
 
                                                 
 
16 Los mecanismos están constituidos por procesos técnicos (físico, químico, mecánico, térmico, 
etc.) de un sistema físico, que son productivos del comportamiento de fenómenos sucesivos o determinados 
entre sí, como, por ejemplo, los mecanismos de endurecimiento, incrementan la dureza y la resistencia de 































































































































































































































































































Figura 5.1 Microestructura de la aleación A319 T7, a 50x. 
 
 




Figura 5.3 Microestructura de la aleación A356 T6, a 50x. 
 
 




Figura 5.5 Microestructura de la aleación A356+0.5Cu T6, a 50x. 
 
 















































































































































































































































































































































































La secuencia de precipitación de fases en las aleaciones hipoeutécticas A319, 
A356 y A356+0.5Cu ocurrió, en un primer momento, con la formación de la red dendrítica 
de α-Al y la reacción eutéctica Al-Si [23, 24, 31, 32, 164], así como con los 
microconstituyentes intermetálicos predendríticos17 α-Al15(Mn, Fe)3Si2 y β-Al5FeSi [163-
166, 205, 208]. En tanto que, hacia el final del proceso de solidificación, continuó con la 
precipitación de fases eutécticas secundarias Al2Cu y β-Mg2Si [47-48, 205, 208]. Esto se 
discutirá con mayor detalle más adelante. 
 
5.2.2 Espaciamiento dendrítico secundario 
 
En la Tabla 5.2 se presenta la medición del espaciamiento dendrítico secundario 
(EDS) de las aleaciones A319 T7 (32 μm), A356 T6 (33 μm) y A356+0.5Cu T6 (33 μm). 
Si bien, se ha dicho ya que, a través de la velocidad de enfriamiento, se mejoraron las 
propiedades mecánicas de dichas aleaciones [23, 24], cabe señalar que en este estudio se 
seleccionó una sola velocidad de enfriamiento, durante la solidificación18. Esto, 
correspondió al Nivel 2 del lingote tipo cuña (véase la Figura 4.5) [135, 167, 168]. De tal 
manera que, como se observa en las Figuras 5.1 a 5.3, respectivamente, dichas aleaciones 
presentaron un espaciamiento dendrítico secundario semejante al que presentan, como, 
por ejemplo, las cámaras de combustión interna, en la cabeza de cilindros y, a su vez, una 




                                                 
 
17 164 Estudios como el de Samuel E, et al, exponen que la fase α-Fe podría aparecer como 
poliedros si solidifica antes de que ocurra la reacción eutéctica [164, 174]. 
18 Esto fue posible a través del molde de arena sílica con forma de cuña y una templadera de hierro 
en la base, permitiendo una solidificación direccional. 
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5.2.3 Modificación eutéctica 
 
En la Tabla 5.2 se presenta la medida del grado de modificación morfológica de la 
reacción eutéctico Al-Si de las aleaciones A319 T7 (Sr: 185 ppm), A356 T6 (Sr: 166 ppm) 
y A356+0.5Cu T6 (Sr: 128 ppm), con base en el sistema de valoración de la AFS [34]. De 
tal manera que la adición de Sr, como modificador eutéctico químico19, permitió obtener 
una modificación grado 4, en dichas aleaciones [30-32, 169]. Esto es, como se observa en 





En la Tabla 5.2 se presenta la medición del tamaño y la distribución de la porosidad 
de las aleaciones A319 T7 (x̄: 0.02), A356 T6 (x̄: 0.03) y A356+0.5Cu T6 (x̄: 0.01). La 
porosidad se atribuyó a la formación de burbujas de hidrógeno en el metal líquido, así 
como a la contracción durante la solidificación, como se observa en las Figuras 5.1 a 5.6, 
respectivamente. Por otra parte, tal como se discutirá más adelante, el principal sitio de 
nucleación de la grieta por fatiga, se originó en la porosidad cercana a la superficie y de 
mayor tamaño, actuando como un concentrador de esfuerzos [34,35, 135]. A partir de 
dicha premisa, se deduce que al ser nulo el tiempo de nucleación, en un defecto inherente 
al proceso de vaciado, la vida a fatiga se limitó por la tasa de la propagación de la grieta, 
a través de regiones con mayor densidad de defectos y partículas quebradizas, hasta 
presentarse la falla [39, 137-139]. 
 
 
                                                 
 
19 Estudios como el de Esmeralda-Gómez A.G, exponen cómo el aumento en la velocidad de 
enfriamiento, durante la solidificación direccional y, posteriormente, a través del tratamiento térmico de 
solución, potencian el efecto de modificación de la estructura de la reacción eutéctico Al-Si [30-32, 168]. 
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5.2.5 Refinamiento del grano 
 
En la Tabla 5.2 se presenta la medición del tamaño de grano promedio de las 
aleaciones A319 T7 (x̄: 319 μm), A356 T6 (x̄: 319 μm) y A356+0.5Cu T6 (x̄: 318 μm), 
con base en la norma ASTM E112-13 [131]. De tal manera que la adición de la aleación 
maestra20 AlTi5B1 [27-29], como agente nucleante para el refinamiento del tamaño de 
grano, en el Nivel 2 (véase la Figura 4.5), evitó la formación de granos columnares 
(alargados) orientados perpendicularmente a la pared de la templadera de hierro, en la 
base del molde de arena. Esto, a través de la nucleación de granos finos (F) y equiaxiales21, 
en dichas aleaciones, como se observa en las Figuras 5.7 a 5.9, respectivamente. 
 
 
Figura 5.7 Tamaño de grano de la aleación A319 T7, a 250x. 
 
                                                 
 
20 Relación Ti:B, en las aleaciones hipoeutécticas: A319 T7 (Ti:B 0.162%:8.772 ppm), A356 T6 
(Ti:B 0.184%:21.810 ppm) y A356+0.5Cu T6 (Ti:B 0.127%:23.600 ppm). 
21 El tamaño de grano no es un parámetro fundamental que determine las propiedades mecánicas 
de las aleaciones de aluminio hipoeutécticas [18, 24-26], como sí lo son otros parámetros microestructurales, 
como, por ejemplo, la porosidad, el espaciamiento dendrítico secundario, así como la presencia de partículas 
precipitadas e intermetálicos. 
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Figura 5.8 Tamaño de grano de la aleación A356 T6, a 250x. 
 
 







5.3 Tratamiento térmico 
 
Las categorías fundamentales de la metalurgia física son: la composición química, 
el tratamiento mecánico (por ejemplo, proceso de fundición o moldeo) y los tratamientos 
térmicos (véase la Figura 4.1). Las propiedades mecánicas de las aleaciones hipoeutécticas 
A319 T7, A356 T6 y A356+0.5Cu T6, ante un esfuerzo aplicado, son determinadas tanto 
por su composición química como por su estructura cristalina, por otra parte, a través de 
los tratamientos térmicos, es posible modificar dicha estructura cristalina sin modificar su 
composición química, ofreciendo una amplia gama de oportunidades para obtener 
combinaciones deseables de propiedades mecánicas de dichas aleaciones. 
Sin embargo, como se discutirá con mayor detalle más adelante, en general, ha 
sido un tema poco tratado desde la perspectiva de los tratamientos térmicos, en relación 
con el comportamiento a fatiga de dichas aleaciones y, en particular, del efecto 
Bauschinger [136]. Esto, debido al hecho de que otras características microestructurales, 
principalmente defectos inherentes al proceso de vaciado (por ejemplo, la porosidad), 
dominaron el fenómeno de nucleación, empero, el fenómeno de propagación de la grieta, 
se dio a través de regiones con mayor densidad de defectos y partículas quebradizas, hasta 
que se presentó la fractura. Por lo que resulta indispensable discutir, con mayor detalle, la 
respuesta de dichas aleaciones a los tratamientos térmicos [139-143]. 
En lo que corresponde al tratamiento térmico T7 de la aleación A319 (Al-8.17Si- 
3.09Cu), se comenzó con el tratamiento de solución a 495 °C, durante 5 horas, lo que evitó 
sobrepasar la temperatura de fusión incipiente, es decir, se evitó la fusión de colonias de 
la reacción eutéctica (compleja) Al-Si-Cu, lo cual, ocurre al exceder la temperatura del 
líquido correspondiente a su composición [22, 170-172]. Esto, favoreció la 
esferoidización de la reacción eutéctico Al-Si [174] y la remanencia de partículas de 
Al2Cu sin disolver, así como de intermetálicos α-Fe y β-Fe [164, 175]. Por otra parte, el 
enfriamiento en agua, cercano al punto de ebullición (90°C), permitió retener en solución 
sólida la mayor cantidad de elementos disueltos, disponibles para la precipitación durante 
el proceso de sobrenvejecimiento a 240 °C, durante 4.5 horas; lo que aumentó el tamaño 
de los precipitados hasta conseguir su completa estabilización dimensional [174-178]. 
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De tal manera que el endurecimiento por precipitación, mejoró las propiedades 
mecánicas de la aleación A319 T7 [168]. La cual, a su vez, presentó una microdureza de 
113 HV (véase la Tabla 5.2), es decir, una mayor resistencia a ser penetrada. Esto, 
atribuido principalmente a la precipitación de partículas Al2Cu [47-49, 168, 176, 177, 
205], como principal elemento de endurecimiento. 
El tratamiento térmico T6 de la aleación A356 (Al-7.39Si-0.37Mg), se comenzó 
con el tratamiento de solución a 530°C, durante 4.5 horas, lo que evitó sobrepasar la 
temperatura de fusión incipiente. Esto, favoreció la esferoidización de la reacción 
eutéctico Al-Si [174] y la remanencia de partículas de β-Mg2Si sin disolver. Por otra parte, 
el enfriamiento en aire, a una velocidad de 100°C/min [168], permitió retener en solución 
sólida la mayor cantidad de elementos disueltos, disponibles para la precipitación durante 
el proceso de envejecimiento a 180°C, durante 4.5 horas [176]. De tal manera que el 
endurecimiento por precipitación, mejoró las propiedades mecánicas de la aleación A356 
T6 [168]. La cual, a su vez, presentó una microdureza de 105 HV (véase la Tabla 5.2), es 
decir, una mayor resistencia a ser penetrada. Esto, atribuida principalmente a la 
precipitación de partículas β-Mg2Si [168, 176-178], como principal elemento de 
endurecimiento. 
El tratamiento térmico T6 de la aleación A356+0.5Cu (Al-7.22Si-0.26Mg), se 
comenzó con el tratamiento de solución a 530°C, durante 4.5 horas, lo que evitó 
sobrepasar la temperatura de fusión incipiente. Esto, favoreció la esferoidización de la 
reacción eutéctico Al-Si [174] y la remanencia de partículas de Al2Cu sin disolver. Por 
otra parte, el enfriamiento en aire, a una velocidad de 100°C/min [168], permitió retener 
en solución sólida la mayor cantidad de elementos disueltos, disponibles para la 





De tal manera que el endurecimiento por precipitación22, mejoró las propiedades 
mecánicas de la aleación A356+0.5Cu T6 [168]. La cual, a su vez, presentó una 
microdureza de 104 HV (véase la Tabla 5.2), es decir, una mayor resistencia a ser 
penetrada. Esto, atribuido principalmente a la precipitación de partículas Al2Cu, como 
principal elemento de endurecimiento, así como β-Mg2Si [168, 176-178, 205]. 
 
5.4 Propiedades mecánicas 
 
En la Tabla 4.3 se presenta la matriz experimental para la medición de las 
propiedades mecánicas, a través de los sistemas de ensayos, de las aleaciones A319 T7, 
A356 T6 y A356+0.5Cu T6. Llegados a este punto, se tiene como premisa que el 
comportamiento de las propiedades mecánicas, a través del sistema de ensayos cíclicos, 
fue notablemente diferenciado al comportamiento bajo condiciones de carga monotónica. 
De tal manera que dichas aleaciones, presentaron un comportamiento diferenciado de los 




                                                 
 
22 Estudios como el de Delgado López M.A., exponen cómo el aumento en el parámetro de red de 
la matriz α-Al, en la aleación A356+0.5Cu, para un envejecido a 170°C, durante 8 horas, se atribuye 
principalmente a la precipitación de partículas Al2Cu, alcanzan un tamaño óptimo antes que las partículas 
de Mg2Si [177]. En tanto que, la disminución en el parámetro de red, en la aleación A356 T6, para un 
tratamiento de envejecido a 240°C, durante 1 hora, se atribuye a la precipitación de partículas Mg2Si, siendo 
dichas partículas coherentes con la matriz α-Al. Por otra parte, la precipitación de partículas Al2Cu, como 
principal elemento de endurecimiento, en la aleación A319 T7, necesitó de un mayor tiempo y/o menor 
temperatura para alcanzar su tamaño óptimo [177]. 
23 Este concepto de endurecimiento monotónico refiere a que la carga estática va aumentando de 
cero hasta la fractura sin producirse descargas. 
24 Este concepto de endurecimiento cíclico refiere a que la carga es cíclica, a una frecuencia baja, 
hasta la fractura. 
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A su vez, como se discutirá con mayor detalle más adelante, dichas aleaciones 
presentaron un comportamiento dinámico transitorio, durante el primer ciclo de histéresis, 
es decir, un cambio en la magnitud25 del límite elástico de tensión a compresión. Este 
comportamiento fue el efecto Bauschinger. 
 
5.4.1 Ensayo de tensión uniaxial 
 
Se caracterizaron las propiedades mecánicas estáticas, a través del ensayo de 
tensión uniaxial, de las aleaciones A319 T7, A356 T6 y A356+0.5Cu T6 (véase el 
Apéndice A), con base en la norma ASTM E8/E8M-16a [54]. En la Tabla 5.3 se presentan 
los parámetros a la tensión, estos, son los puntos discretos de la curva esfuerzo-
deformación, constituida como una función monotónica, como se observa en la Figura 
5.10. Para determinar el límite elástico (σy), constituido como el esfuerzo que causó una 
cantidad específica de deformación plástica, se construyó una línea de pendiente o módulo 
de elasticidad (E) a través de una deformación de 0.2% y esfuerzo cero. Esto es, el esfuerzo 






                                                 
 
25 Una magnitud es una función medible de un sistema físico, es decir, a la que se le pueden asignar 
distintos valores como resultado de una medición o una relación de medidas. Por otra parte, una magnitud 
es función de otra si el valor de la primera depende del valor de la segunda, es decir, la relación de 
magnitudes es una mutua determinación. 
26 Los materiales no ferrosos, como el aluminio, no tiene un punto de cedencia o fluencia definido, 
es decir, para estos materiales, la máxima resistencia útil corresponde a la resistencia de cedencia, que es el 
esfuerzo al cual un material exhibe una desviación limitante especificada de la proporcionalidad entre el 
esfuerzo y la deformación [25]. 
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Por otra parte, el esfuerzo último a tensión (σUTS), se constituyó como aquel punto 






                                                            (5.1) 
 
Donde Pmax es la carga máxima y Ao es el área de sección transversal original. Si 
bien, en el campo elástico, es insignificante la diferencia entre los valores real e ingenieril, 
es decir, menor o igual al 0.2% de deformación, en el campo27 plástico, existen algunas 
relaciones simples entre ambos valores de esfuerzo-deformación, previo a que comience 
la estricción local de la probeta, es decir, la deformación plástica localizada. Así, en la 
Ecuación (5.2) se relacionó la deformación real e ingenieril y, a su vez, en la Ecuación 
(5.3) se relacionó el esfuerzo real e ingenieril [49, 51]. 
 
𝜀 = ln(1 − 𝑒)                                                         (5.2) 
 
𝜎 = 𝑠(1 + 𝑒)                                                           (5.3) 
Donde ε es la deformación real y e es la deformación ingenieril; en tanto que σ es 
el esfuerzo real y s es el esfuerzo ingenieril. Estas relaciones no se aplican después del 
inicio de la estricción de la probeta. 
                                                 
 
27 El concepto de campo refiere a procesos de abstracción, es decir, son como cortes 
epistemológicos para poder simplificar el manejo del mundo cotidiano. En particular, esta asociación de 
ideas con los campo, permite indicar una cuestión como el fenómeno de la plasticidad de los materiales, 
situados en un campo de la física (fisicoquímica, mecánica de sólidos deformables, termodinámica, etc.), 
como la totalidad de sentido (de las experiencias), en relación con este significado, donde cada momento 
(por ejemplo, la deformación permanente e irreversible) cobra un lugar, un sentido, o queda relacionado a 
la respectividad de la totalidad de la física y, a su vez, como una categoría analítica relacionada con el 
espacio-tiempo (teoría de campos). 
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Por otra parte, el coeficiente resistencia a la tensión (σf), constituido como el 





                                                                    (5.4) 
 
Donde Pf es la carga a la falla y Af es el área de sección transversal después de la 
falla. Ahora que, el coeficiente de ductilidad a la tensión (εf), constituido como la 
deformación plástica real después de la falla, se indica en la Ecuación (5.5) [49, 51]. 
 
𝜀𝑓 = ln (
𝐴𝑜
𝐴𝑓
) = ln [
100
(100 −%𝑅𝐴)
]                                       (5.5) 
 
El exponente de endurecimiento monotónica (n), constituido como la potencia al 
que se eleva la deformación plástica real (ε), se determinó como la pendiente de la gráfica 
log σ «versus» log ε. La cual, es directamente proporcional al esfuerzo real (σ), como se 
indica en la Ecuación (5.6) [49, 51]. 
 
𝜎 = 𝐾(ε)𝑛                                                             (5.6) 
 
Donde el coeficiente de endurecimiento monotónico (K), es el esfuerzo real a una 































































































































































































































































































































































































































































































































































































Figura 5.10 Comportamiento de la curva esfuerzo-deformación monotónico de las 
aleaciones A319 T7, A356 T6 y A356+0.5Cu T6. 
 
A través de los parámetros28 previamente descritos (véase la Tabla 5.3), se 
determinó que la aleación A319 T7 (Al-8.17Si-3.09Cu) presentó un mayor límite elástico 
(285 MPa), un esfuerzo último a la tensión (327 MPa) y una mayor dureza (113 HV) que 
las aleaciones A356 T6 y A356+0.5Cu T6. A su vez, presentó un mayor coeficiente (658) 
y exponente de endurecimiento monotónico (0.16) y, a su vez, un mayor coeficiente de 
resistencia a la tensión (325). Lo cual, indicó una mayor rigidez (estática) de dicha 
aleación, atribuida a una mayor presencia de partículas de Al2Cu, como principal elemento 
de endurecimiento [174, 176, 177]. Sin embargo, presentó una menor elongación total 
(1.61%) y coeficiente de ductilidad a la tensión (0.01), atribuido a la presencia de 
intermetálicos α-Al15(Mn, Fe)3Si2 y β-Al5FeSi [175, 205], lo que perjudicó su ductilidad
29. 
                                                 
 
28 Existen otros parámetros dentro de estas categorías analíticas, como, por ejemplo, deformación 
es una categoría compleja, o más concreta que la más simple o abstracta como longitud o distancia. 
29 Estudios como el de D.D. Tian, et la, exponen cómo la fase β, con forma acicular o plaquetas, se 
considera más propensa a fracturas y agrietamiento, así como perjudicial para su elongación [147, 175]. 
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Ahora que, la aleación A356 T6 (Al-7.39Si-0.37Mg), presentó un mayor límite 
elástico (226 MPa) que la aleación A356+0.5Cu T6, es decir, presentó una mayor 
resistencia a la deformación, atribuido una mayor presencia de partículas β-Mg2Si, como 
principal elemento de endurecimiento [168, 176-178], empero, una menor elongación 
total (5.81%) que la aleación A356+0.5Cu T6, empero, mayor que la aleación A319 T7. 
En tanto que la aleación A356+0.5Cu T6, presentó una mayor elongación total (6.91%) y 
coeficiente de ductilidad a la tensión (0.07) que las aleaciones A319 T7 y A356 T6. A su 
vez, presentó un mayor coeficiente (435 MPa) y exponente de endurecimiento monotónico 
(0.13) que la aleación A356 T6, así como un mayor coeficiente de resistencia a la tensión 
(309 MPa). 
Lo cual, indicó que dicha aleación presentó una mayor tenacidad (estática), es 
decir, una mejor relación de la resistencia con la ductilidad, atribuida a una mayor 
presencia de partículas de Al2Cu, como principal elemento de endurecimiento [176-178, 
205], así como partículas Mg2Si [136, 197-199]. Por otra parte, a través del cociente del 
esfuerzo último a la tensión y del límite elástico (σUTS/σy), se determinó un índice 
aproximado de las características de endurecimiento por deformación de dichas aleaciones 
(véase la Tabla 5.3). Se observó dos grupos, en donde la aleación A319 T7 (1.15) entró 
en el primer grupo, por otra parte, en el segundo grupo entraron las aleaciones A356 T6 
(1.24) y A356+0.5Cu T6 (1.34) [179]. 
Si bien, se seleccionó una sola velocidad de enfriamiento, esto, durante la 
solidificación, promovió el tamaño y la distribución uniforme de intermetálicos más finos, 
así como influyó en su morfología y, a su vez, la formación de partículas, controlada por 
difusión, dio como resultado un mayor grado de solución sólida retenida, así como una 
dispersión más finas de partículas constituyentes más pequeñas. Por otra parte, la fracción 
de volumen de poros y su tamaño disminuyó (véase la Tabla 5.2). Lo cual, mejoró las 
propiedades mecánicas de dichas aleaciones [23, 24, 135, 167, 168]. 
En síntesis, los mecanismos de endurecimiento por la adición de elementos 
aleantes y, a su vez, a través de los tratamientos térmicos, determinó el comportamiento 
de los mecanismos de endurecimiento por deformación, en dichas aleaciones, bajo 
condiciones de carga monotónica. Esto es, los parámetros microestructurales y del proceso 
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de fundición (o moldeo), como la mutua determinación30 con los parámetros de las 
propiedades mecánicas estáticas, y viceversa. 
 
5.4.2 Fractografía del ensayo de tensión uniaxial 
 
En las Figuras 5.11a-c se observa la superficie de las fracturas por tensión, a través 
de microscopía digital (DM), de las aleaciones hipoeutéctica A319 T7, A356 T6 y 
A356+0.5Cu T6, respectivamente. Se apreció un área rugosa y oscura, la cual, 
correspondió a la sección transversal restante en el momento de la fractura. Por otra parte, 
a través microscopia electrónica de barrido (SEM), utilizando el detector de electrones 
secundarios (SED), se caracterizó la morfología de la superficie, como se observa en las 
Figuras 5.11g-i, respectivamente, lo cual, permitió determinar un modo de fractura dúctil 
de coalescencia de microporos con forma esférica, es decir, la unión e interacción entre 
microporos, señal del esfuerzo tensil axisimétrico. A su vez, a través del detector de 
electrones retrodispersados (BED-S), se generaron imágenes con diferente brillantez en 
función de la composición química de la superficie de la fractura, como se observa en las 
Figuras 5.11d-f, respectivamente, lo cual, permitió apreciar las partículas e intermetálicos 
presentes, en dichas aleaciones. Además, a través de la espectrometría de energía 
dispersiva de Rayos X (EDX), se determinó la naturaleza de dichos microconstituyentes, 
como se observa en las Figuras 5.11j-l, 5.12 y 5.13, respectivamente. Esto es, el análisis 
por mapeo y puntual semi-cuantitativo de la composición química de las partículas, 
presentes, en dichas aleaciones, como: Al2Cu y β-Mg2Si [174-179, 197-199, 205], así 
como intermetálicos de α-Al15(Mn, Fe)3Si2 y β-Al5FeSi [175]. 
                                                 
 
30 Las determinaciones son el contenido singular representativo de las categorías que constituyen 
el discurso sistemático-científico [113]. Por su parte, la categoría no es ni el concepto ni sus 
determinaciones. Así que el concepto, como su nombre lo indica: fruto de una concepción racional, se refiere 
al contenido global y en movimiento (es un todo conceptuado, como, por ejemplo, fatiga a bajo ciclo); en 
tanto que las categorías, indican un momento del mismo concepto, constituidas por el entendimiento 
representativo (es el momento analítico, en cambio el conceptuar es dialéctico), como instrumento de 





Figura 5.11 Superficie de la fractura por tensión de las aleaciones hipoeutécticas, 
a través de microscopía digital (MD): a) A319 T7, a 30x. b) A356 T6, a 30x. c) 






Figura 5.11 (Continua) Superficie de la fractura por tensión de las aleaciones 
hipoeutécticas, a través de detector de electrones retro-dispersados (BED-S): d) A319 T7, 






Figura 5.11 (Continua) Superficie de la fractura por tensión de las aleaciones 
hipoeutécticas, a través de detector de electrones secundarios (SED): g) A319 T7, a 15x. 






Figura 5.11 (Continua) Superficie de la fractura por tensión de las aleaciones 
hipoeutécticas, a través de detector de electrones retro-dispersados (BED-S): j) A319 T7, 




Figura 5.12 Análisis por mapeo semi-cuantitativo de la composición química, 
presentes en la superficie de la fractura, a través de espectrometría de energía dispersiva 
de Rayos X (EDX) de las aleaciones hipoeutécticas: a) A319 T7, a 500x. b) A356 T6, a 



















































































































































































5.4.3 Ensayo de fatiga a bajo ciclo 
 
Se ha estudiado y analizado en la sección anterior, el comportamiento de las 
propiedades mecánicas estáticas de las aleaciones de aluminio hipoeutécticas. Si bien, los 
ensayos de tensión uniaxial son sencillos de realizar y, a su vez, fundamentan la toma de 
decisiones para el desarrollo tecnológico, en relación31 con el fenómeno de fatiga, 
presentan un comportamiento diferenciado, en el campo plástico, de los mecanismos de 
endurecimiento. Para validar dicha hipótesis, se caracterizó las propiedades mecánicas 
dinámicas de las aleaciones hipoeutécticas A319 T7, A356 T6 y A356+0.5Cu T6 (véase 
el Apéndice B), a través de los ensayos de fatiga a bajo ciclo de probetas lisas pulidas 
(véase la Tabla 4.3), controlados a 0.30%, 0.35% y 0.40% de amplitud de deformación 
(Δε/2), a 5 Hz de frecuencia (f) y completamente reversibles (R=-1), con base en la norma 
ASTM E606/E606M-12 [126]. 
En las Figuras 5.14 a 5.16 se observa cómo las curvas esfuerzo-deformación 
cíclica forman un locus de bucles de histéresis estables «versus» la curva esfuerzo-
deformación monotónica. En donde la altura del bucle de punta a punta, representa el 
rango de la deformación (Δε), en tanto que la mitad del rango de deformación es igual a 
la amplitud de deformación (Δε/2). A su vez, el ancho de punta a punta representa el rango 
del esfuerzo (Δσ), en tanto que la mitad del rango del esfuerzo es igual a la amplitud del 
esfuerzo (Δσ/2). Por otra parte, el área dentro de los ciclos de histéresis estables, representa 
la energía por unidad de volumen disipada durante un ciclo, es decir, el trabajo plástico 
resultado del esfuerzo-deformación cíclico, siendo mayor dicha área al aumentar la 
deformación aplicada [144-147]. 
                                                 
 
31 Momento A 
dirección 𝐷
→        tiene una relación C con 
dirección 𝐷
→       Momento B. Los cuatro momentos de 
una relación, son: en la relación C, A es el término «ex qou» de la relación, B es el término «ad quem», y D 
es la dirección de la relación [125]. De esta manera A (por ejemplo, las partículas precipitadas) se relaciona 
con B (tratamiento térmico de envejecimiento), teniendo la relación C (mecanismo de endurecimiento por 
precipitación) una dirección de A a B (de las partículas precipitadas al tratamiento térmico de 
envejecimiento: indicada por la flecha D). En la definición de A se encuentra B y viceversa, es decir, en el 
concepto de partículas precipitadas se incluye el de tratamiento térmico de envejecimiento. 
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Figura 5.14 Ciclos de histéresis estables esfuerzo-deformación controlado a 
0.30%, 0.35% y 0.40% de amplitud de deformación (Δε/2) «versus» curva esfuerzo-
deformación monotónica de la aleación A319 T7. 
 
 
Figura 5.15 Ciclos de histéresis estables esfuerzo-deformación controlado a 
0.30%, 0.35% y 0.40% de amplitud de deformación (Δε/2) «versus» curva esfuerzo-




Figura 5.16 Ciclos de histéresis estables esfuerzo-deformación controlado a 
0.30%, 0.35% y 0.40% de amplitud de deformación (Δε/2) «versus» curva esfuerzo-
deformación monotónica de la aleación A356+0.5Cu T6. 
 
En las Figuras 5.17 a 5.19 se observa cómo el límite elástico cíclico fue mayor que 
el límite elástico monotónico. Lo cual, indicó la rigidez de dichas aleaciones, es decir, 
cuando mayor fue el módulo de elasticidad mayor fue su rigidez. A su vez, se interpretó 
en relación con la densidad de dislocaciones y su interacción con las barreras 
microestructurales, bajo condiciones de carga cíclica, lo que disminuyó la movilidad de 
las mismas y, a su vez, dio origen al endurecimiento por deformación isotrópico32, en 
dichas aleaciones. Esto se discutirá con mayor detalle más adelante. En las Figuras 5.20 a 
5.25 se observa la semejanza entre las familias de ciclos de histéresis estabilizados a 
diferentes amplitudes de deformación (Δε/2), es decir, las curvas estables de esfuerzo-
deformación cíclica de dichas aleaciones. 
                                                 
 
32 El modelo de endurecimiento isotrópico, es la representación del fenómeno de endurecimiento 
bajo condiciones de carga cíclica estable, es decir, sin que se presente un cambio en el límite elástico de 
tensión a compresión [102]. Dicho modelo, pretende el análisis de la transformación homotética de los 
bucles de histéresis estables, es decir, donde la mitad del rango de deformación (Δε) es igual a la amplitud 












Figura 5.20 Ciclos de histéresis estables esfuerzo-deformación controlado a 0.30% 
amplitud de deformación (Δε/2) «versus» curva esfuerzo-deformación monotónica de las 
aleaciones A319 T7, A356 T6 y A356+0.5Cu T6. 
 
 
Figura 5.21 Ciclos de histéresis estables de esfuerzo-deformación controlado a 
0.35% amplitud de deformación (Δε/2) «versus» curva esfuerzo-deformación monotónica 




Figura 5.22 Ciclos de histéresis estables de esfuerzo-deformación controlado a 
0.40% amplitud de deformación (Δε/2) «versus» curva esfuerzo-deformación monotónica 













Por otra parte, como se discutirá a más adelante, dichas aleaciones presentaron un 
ablandamiento permanente, es decir, se observó que el límite elástico a tensión, en el 
primer ciclo de histéresis, se redujo después de aplicar una carga de signo opuesto (véase 
las Figura 5.23 a 5.25). Lo cual, indicó un comportamiento dinámico transitorio. Esto es, 
el efecto Bauschinger. De tal manera que el comportamiento de la curva esfuerzo-
deformación cíclica cambió significativamente a lo largo de su historial de deformación 
plástica [148-152]. Ahora que, para determinar la amplitud de deformación plástica 
(Δεp/2), se restó la amplitud de deformación elástica (Δεe/2) de la amplitud de deformación 










                                                        (5.8) 
 
En tanto que, para determinar la resistencia a la deformación cíclica, se sumó la 










                                                        (5.9) 
 
A su vez, se determinó la relación de la deformación plástica con la elástica en 


















                                                     (5.11) 
 
Donde 2Nf son las reversiones a la fractura, en tanto que la amplitud de esfuerzo 
real (Δσ/2), es simplemente la amplitud de deformación elástica real (Δεe/2) dividida por 
el módulo de elasticidad (E). 
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Así, sustituyendo en la Ecuación (5.9) las Ecuaciones (5.10) y (5.11) se obtiene la 
Ecuación (5.12). La cual, indicó la relación de la amplitud de deformación (Δε/2) con las 
reversiones a la falla (2Nf) en términos de los parámetros a la fatiga. Por otra parte, la 
transición de la vida a fatiga (2Nt) se determinó a través del cruce de la línea plástica y 














                                          (5.12) 
 
Para determinar los parámetros de vida a la fatiga (véase la Tabla 5.3), es decir, 
coeficientes y exponentes que caracterizan el comportamiento de las propiedades 
dinámicas de dichas aleaciones (véase el Apéndice C), se graficaron por separado la 
amplitud de deformación plástica (Δεp/2) y elástica (Δεe/2), como una función del número 






















































































































































































































































































































































































































































































































































El exponente de resistencia a la fatiga (b), constituido como la potencia a la que se 
debe elevar la vida a reversiones a la fractura (2Nf) y, a su vez, directamente proporcional 
a la amplitud de esfuerzo real (Δσ/2E), se determinó a través de la pendiente de la gráfica 
log (Δσ/2E) «versus» log (2Nf). A su vez, el coeficiente de resistencia a la fatiga (σf’), 
constituido como el esfuerzo real requerido para causar la falla en una inversión, se 
determinó a través de la intersección de la gráfica log (Δσ/2) «versus» log (2Nf), en 2Nf = 
1, como se observa en las Figura 5.26 y 5.27. 
 
 
Figura 5.26 Comportamiento a fatiga de las aleaciones A319 T7, A356 T6 y 





Figura 5.27 Comportamiento a fatiga de las aleaciones A319 T7, A356 T6 y 
A356+0.5Cu T6. Amplitud de deformación plástica (Δεe/2) «versus» número de 
reversiones a falla (2Nf). 
 
El exponente de ductilidad a la fatiga (c), constituido como la potencia a la que se 
eleva la vida en reversiones a la fractura (2Nf) y, a su vez, directamente proporcional a la 
amplitud de deformación plástica real (Δεp/2), se determinó de la pendiente de la gráfica 
log (Δεp/2) «versus» log (2Nf). A su vez, el coeficiente de ductilidad a la fatiga (εf´), 
constituido como la deformación plástica necesaria para causar la falla en una inversión, 
se determinó de la intersección de la gráfica log (Δεp/2) «versus» log (2Nf), en 2Nf = 1, 




Figura 5.28 Comportamiento a fatiga de las aleaciones A319 T7, A356 T6 y 
A356+0.5Cu T6. Amplitud de deformación plástica (Δεp/2) «versus» número de 
reversiones a falla (2Nf). 
 
El exponente de endurecimiento cíclico (n´) y el coeficiente de endurecimiento 
cíclico (K´), como se indica en las Ecuaciones (5.13) y (5.14), respectivamente, se 
determinaron al ajustar los datos de amplitud de esfuerzo estable (Δσ/2) «versus» a la 
amplitud de deformación plástica (Δεp/2), como se observa en la Figura 5.29. Por otra 
parte, la vida a la fatiga, en dichas aleaciones, disminuyó a medida que aumentó la 
amplitud de deformación (Δε/2), es decir, las reversiones a la fractura (2Nf) fueron 


















Figura 5.29 Comportamiento a fatiga de las aleaciones A319 T7, A356 T6 y 




Figura 5.30 Comportamiento a fatiga de las aleaciones A319 T7, A356 T6 y 
A356+0.5Cu T6. Amplitud de deformación total (Δε/2) «versus» número de reversiones 
a falla (2Nf). 
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Para una mejor comprensión del fenómeno de fatiga, se sugirió incluir el 





                                                  (5.15) 
 
Donde Fmax (kN) y Fmin (kN) son las cargas cíclicas superior e inferior del ciclo de 
histéresis, en tanto que dmax (mm) y dmin (mm) son los desplazamientos cíclicos superior e 
inferior, respectivamente. Así, el parámetro de rigidez dinámica (kf), constituido como la 
fuerza aplicada en relación con el desplazamiento que se produjo en un número de 
reversiones a la fatiga, a una frecuencia (f), se determinó a través de la pendiente de la 
recta entre dos puntos de carga-desplazamiento. A su vez, el coeficiente de rigidez 
dinámica (A) y el exponente de rigidez dinámica (m), se determinaron al ajustar los datos 
de rigidez dinámica (kf) «versus» la vida reversiones a la fractura (2Nf), como se observa 
en la Figura 5.31. 
 
 
Figura 5.31 Comportamiento a fatiga de las aleaciones A319 T7, A356 T6 y 
A356+0.5Cu T6. Rigidez dinámica (kf) «versus» número de reversiones a falla (2Nf). 
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De tal manera que, a través de los parámetros de vida a la fatiga, previamente 
descritos, se determinó que la aleación A319 T7 presentó un mayor coeficiente de rigidez 
dinámica (25.63), atribuido principalmente a una mayor precipitación de partículas de 
Al2Cu, como principal elemento de endurecimiento. Sin embargo, la presencia de 
intermetálicos de α-Fe y β-Fe, perjudicó su ductilidad [136-139, 147, 175, 205]. Lo cual, 
indico que dicha aleación presentó un comportamiento (dinámico) más rígido [147, 180, 
181]. En tanto que la aleación A356+0.5Cu T6 (22.51), presentó un mayor coeficiente de 
rigidez dinámica (25.01) que en aleación A356 T6, empero, menor que la A319 T7 (véase 
las Figura 5.31). Así, dicho cociente (A) midió el cambio relativo del desplazamiento que 
se originó, en dichas aleaciones, en relación con la carga cíclica, a lo largo del número de 
reversiones a la fractura (2Nf). 
Por otra parte, la aleación A356 T6 presentó un mayor exponente de rigidez 
(0.0419), seguida de las aleaciones A319 T7 y A356+0.5Cu T6. Lo cual, indicó que dicho 
potencial (m) midió la cantidad de veces que aumentó la rigidez dinámica (kf), en dichas 
aleaciones, en relación con el número de reversiones a la fractura (2Nf). De tal manera 
que, a diferencia de la resistencia a la fatiga, la cual, determinó la actuación del esfuerzo, 
que produjo la deformación plástica, la rigidez dinámica indicó la capacidad para reducir 
la deformación por la acción del esfuerzo. 
A su vez, la aleación A356 T6 presentó una mayor resistencia a la deformación 
plástica de dichas aleaciones, en relación con su ductilidad. Esto es, un mayor coeficiente 
(0.331) y exponente de ductilidad a la fatiga (-0.717). De tal manera que, dicha aleación 
presentó una mayor resistencia a la deformación plásticamente, causado por la falla en 
una inversión [136-139], atribuido a la presencia partículas de Mg2Si [148-150, 176-178, 
205], como principal elemento de endurecimiento; en tanto que, presentó un menor 
coeficiente (449 MPa) y exponente de resistencia a la fatiga (-0.071) y, a su vez, un menor 





Por último, la aleación A356+0.5Cu T6, presentó un mayor coeficiente (681MPa) 
y exponente de resistencia a la fatiga (-0.111) y, a su vez, un mayor coeficiente (857 MPa) 
y exponente de endurecimiento cíclico (0.169). Además, presentó un menor coeficiente 
(0.227) y exponente de ductilidad a la fatiga (-0.639), lo cual, indicó un comportamiento 
más dúctil y, a su vez, una mayor tenacidad (dinámica), es decir, una mejor relación de la 
resistencia con la ductilidad, atribuida a una mayor presencia de partículas de Al2Cu, como 
principal elemento de endurecimiento, así como partículas de Mg2Si [176-178, 205]. 
De tal manera que la aleación A356+0.5Cu T6, presentó una mayor vida a la fatiga, 
es decir, una mejor capacidad para disipar la energía cinemática en energía plástica de 
dichas aleaciones, en función del esfuerzo aplicado y el número de reversiones a la fatiga. 
Dicho lo anterior y, a su vez, considerando que la aleación A356+0.5Cu T6 presentó una 
mayor vida a la fatiga de transición (2Nt), se infirió que a una mayor amplitud de 
deformación (Δε/2), el aumento de la vida a la fatiga dependió, en mayor medida, a la 
ductilidad, en tanto que a una menor amplitud de deformación Δε/2, dependió en mayor 
medida a la resistencia a la deformación. 
Así, el comportamiento óptimo de la vida a la fatiga de dichas aleaciones, dependió 
en gran medida de una buena resistencia en relación con la ductilidad, como la mutua 
determinación con los parámetros microestructurales y, a su vez, con los parámetros del 
proceso de fundición, y viceversa. Por otra parte, el módulo elástico monotónico (E), fue 
aproximadamente el mismo que en el primer ciclo de histéresis, como se observa en las 
Figura 5.17 a 5.19, respectivamente. Sin embargo, el módulo de elasticidad cíclico (E´) 
fue mayor en el ciclo de histéresis estables, en dichas aleaciones, que bajo condiciones de 
carga monotónica (véase las Tablas 5.3 y 5.4). Lo cual, indicó que la tasa o la razón de 
cambio de la pendiente o módulo de rigidez, cambió a lo largo de su historial de 
deformación plástica, como se observa en las Figura 5.23 a 5.25, respectivamente. 
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Ahora que, la selección de una sola velocidad de enfriamiento, durante la 
solidificación33, determinó los parámetros microestructurales [174] y, a su vez, a través 
de los tratamientos térmicos, determinaron las propiedades mecánicas (véase la Tabla 5.5). 
Sin embargo, como se discutirá más adelante, defectos inherentes al proceso de vaciado, 
como, por ejemplo, la porosidad, dominaron el fenómeno de nucleación de dichas 
aleaciones34; en tanto que el fenómeno de propagación de la grieta, en el primer ciclo de 
histéresis, fue inicialmente determinado por el movimiento de dislocaciones entre 
partículas precipitadas de Al2Cu y β-Mg2Si [46-48, 187, 205], continuando con la 
coalescencia de microgrietas a través de la región con mayor densidad de defectos y 
partículas quebradizas35; hasta crecer a grietas de tamaño macroscópico y, por último, 
presentando un modo de fractura, dúctil de coalescencia de microporos, hasta la falla 
final36. 
En síntesis, se validó la hipótesis que enuncia que el comportamiento de las 
propiedades mecánicas, a través de sistemas de ensayos cíclicos, fue notablemente 
diferenciado al comportamiento estático, es decir, bajo condiciones de carga monotónica 
(véase Tabla 5.5). Así, dichas aleaciones presentan un comportamiento diferenciado de 
los mecanismos de endurecimiento monotónico y cíclico. 
                                                 
 
33 Estudios como el de MO Defeng, et al., exponen cómo a medida que aumenta el espaciamiento 
dendrítico secundario (EDS), más gruesos son lo microconstituyentes [23, 24]. Por otra parte, disminuye el 
exponente de endurecimiento monotónico (n) [193]. 
34 Nucleación de la grieta por fatiga en aleación hipoeutéctica: A319 T7 [182, 183, 189], A356 T6 
[137-139, 155] y A356+0.5Cu T6 [168, 177, 187]. 
35 Estudios como el Ram, S.C., et al., exponen cómo la dureza de la partícula de Mg2Si (450HV) 
es menor que las partículas de Si eutéctico (1148HV), es decir, la partícula de Mg2Si es menos quebradiza 
[196-200]. Sin embargo, dichas partículas actúan aumentando la energía requerida para la deformación de 
la red cristalizan; en tanto que propician la propagación intergranular de la grieta [106, 113, 138, 196-200]. 
Por otra parte, las partículas Al2Cu resulta ser precipitados no cortables, más fácil de rodear [100, 118-123, 
195]. 
36 Propagación de la grieta por fatiga en aleación hipoeutéctica: A319 T7 [155, 184, 185], A356 
































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































5.4.4 Efecto Bauschinger 
 
El estudio del comportamiento del efecto Bauschinger de las aleaciones 
hipoeutécticas A319 T7, A356 T6 y A356+0.5Cu T6, a través de los ensayos de fatiga a 
bajo ciclo, controlados a 0.30%, 0.35% y 0.40% de amplitud de deformación (Δε/2), 
permitió caracterizar, en el primer ciclo de histéresis, el comportamiento de los 
mecanismos de endurecimiento y, a su vez, identificar la contribución de los principales 
precipitados endurecedores, como Al2Cu y β-Mg2Si [100, 162, 191, 192, 205]. Esto es, la 
validación de la hipótesis que enuncia que la naturaleza de dichos precipitados determinó 
el movimiento de las dislocaciones, en la matriz de α-Al, entre las partículas precipitadas 
[201-205]. Para ello, a través de la curva esfuerzo-deformación cíclica, en el primer ciclo 
de histéresis, se determinó una serie de parámetros del efecto Bauschinger expresados en 
términos de esfuerzo (EBσ), energía (EBE) y deformación (EBε) [79, 94, 99, 120-124, 156, 
159-161] y, a su vez, representado a través de un modelo de endurecimiento diacrónico37, 
se describió el comportamiento dinámico transitorio [101, 102, 110]. 
En las Figura 5.32 a 5.34 se observan los bucles de histéresis, en el primer ciclo 
de carga cíclica, donde el área dentro de los bucles, representó la energía por unidad de 
volumen disipada; siendo mayor esta área al aumentar la deformación aplicada. Por otra 
parte, la mitad del rango de esfuerzo (Δσ), como el ancho del bucle de punta a punta, no 
fue igual a la amplitud de esfuerzo (Δσ/2) y, a su vez, la mitad del rango de deformación 
(Δε), no fue igual a la amplitud de deformación (Δε/2). Lo cual, se diferenció del 
comportamiento observado en los bucles de histéresis estables. 
 
                                                 
 
37 Un modelo de endurecimiento diacrónico, es una representación abstracta y conceptual, en el 
campo plástico, de la evolución en el tiempo del movimiento de las dislocaciones en sistemas de 
deslizamiento. El cual, describe (o reproduce) no sólo el comportamiento dinámico transitorio, en el primer 
ciclo de histéresis, sino también a lo largo del historial de deformación plástica. Esto, a través del análisis 
de sus determinaciones y por la constitución de las categorías. 
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Figura 5.32 Primer ciclo de histéresis esfuerzo-deformación de la aleación A3519 
T7, controlado a 0.30%, 0.35% y 0.40% de amplitud de deformación (Δε/2). Amplitud de 
esfuerzo total (Δσ/2) «versus» deformación plástica (Δεp). 
 
 
Figura 5.33 Primer ciclo de histéresis esfuerzo-deformación de la aleación A356 
T6, controlado a 0.30%, 0.35% y 0.40% de amplitud de deformación (Δε/2). Amplitud de 




Figura 5.34 Primer ciclo de histéresis esfuerzo-deformación de la aleación 
A356+0.5Cu T6, controlado a 0.30%, 0.35% y 0.40% de amplitud de deformación (Δε/2). 
Amplitud de esfuerzo total (Δσ/2) «versus» deformación plástica (Δεp). 
 
De tal manera que dichas aleaciones presentaron, en el primer ciclo de histéresis, 
una reducción en la magnitud de su límite elástico cuando la dirección de la deformación 
fue inversa (a compresión) [93]. Lo cual, indicó un comportamiento de ablandamiento 
permanente [120, 122, 142], es decir, un comportamiento dinámico transitorio. Este 
transitorio es el efecto Bauschinger, el cual, se caracterizó a través de la Ecuación (5.16), 
expresado en términos de esfuerzo (EBσ) [94, 99, 101, 118]. 
Por otra parte, el modelo de endurecimiento bajo condiciones de carga cíclica, se 
determinó a través del esfuerzo efectivo (σef), constituido como la diferencia entre el 
esfuerzo a tensión (σf) y compresión (σr), representativo del punto medio de la diferencia 







A su vez, a través del esfuerzo interno (σint), se determinó el endurecimiento 
cinemático (α), como se indica en la Ecuación (5.18). La relación del endurecimientos 
cinemático a isotrópico (EBα/R), se indica en la Ecuación (5.19) [100-102, 110, 118, 120-


























                                               (5.19) 
 
Donde el límite elástico a tensión (σy 
f), constituido como el esfuerzo que causó 
una cantidad específica de deformación plástica, se determinó construyendo una línea de 
pendiente o módulo de elasticidad (E) a una deformación de 0.2% y esfuerzo cero. Esto 
es, el esfuerzo a tensión (σf) donde la línea construida interceptó la curva esfuerzo-
deformación. Además, se determinó el límite elástico a compresión (σy 
r), con la aclaración 
que fue a través de la intercepción de la línea construida con la curva esfuerzo-
deformación a compresión (σr) [94, 121, 123, 157, 159]. Por otra parte, el comportamiento 
del efecto Bauschinger expresado en términos de energía (EBE) y, a su vez, en términos 
de (EBε), se determinaron con los parámetros indicados en las Ecuaciones (5.20) y (5.23), 






En tanto que, la deformación plástica (Δεp) se determinó restando la deformación 
elástica (Δεe) del rango deformación (Δε) en la dirección a tensión (σf). De tal manera que 
la deformación Bauschinger (ΔεEB), se determinó restando la deformación elástica (Δεe) 
del rango deformación (Δε), en la dirección a compresión (σr), como se indica en las 










}                                                (5.20) 
 
∆𝜀𝑝 = ∆𝜀𝑓 − ∆𝜀𝑒                                                    (5.21) 
 





                                                           (5.23) 
 
Una vez definidos los parámetros del efecto Bauschinger, expresados en términos 
de: esfuerzo (EBσ), energía (EBE) y deformación (EBε), se graficaron como una función 
de la deformación en coordenadas logarítmicas para visualizar su correlación. Lo cual, 












En la Figura 5.35 se observa una disminución en el comportamiento del parámetro 
del esfuerzo Bauschinger (EBσ) de la aleación A356+0.5Cu T6 a medida que aumentó la 
deformación (Δε), seguida de las aleaciones A319 T7 y A356 T6. Esto, indicó que dichas 
aleaciones presentaron de forma patente el efecto Bauschinger. De tal manera que dicho 
parámetro, cuantificó la cantidad del esfuerzo de retorno originado por el movimiento de 
dislocaciones, en la matriz de α-Al, entre las partículas precipitadas. 
 
 
Figura 5.35 Comportamiento del parámetro del efecto Bauschinger en términos de 
esfuerzo de las aleaciones A319 T7, A356 T6 y A356+0.5Cu T6. Parámetro del esfuerzo 











En la Figura 5.36 se observa una disminución en el comportamiento de la 
definición del efecto Bauschinger (EBD) de la aleación A319 T7 a medida que aumentó la 
deformación (Δε), seguida de las aleaciones A356+0.5Cu T6 y A356 T6. Esto, indicó que 
el efecto Bauschinger disminuyó a medida que aumentó la deformación, como se indica 






                                                      (5.24) 
 
 
Figura 5.36 Comportamiento del efecto Bauschinger de las aleaciones A319 T7, 
A356 T6 y A356+0.5Cu T6. Parámetro de definición del efecto Bauschinger (EBD) 









En la Figura 5.37 se observa un aumento linealmente proporcional del 
comportamiento del parámetro de deformación Bauschinger (EBε) de la aleación 
A356+0.5Cu T6 a medida que aumentó la deformación plástica (Δεp), seguida de la A319 
T6 y A356 T6. Esto, indicó que dichas aleaciones se ajustaron a un comportamiento tipo 
Masing [76, 155], como se indica en la Ecuación (5.23). 
 
 
Figura 5.37 Comportamiento del efecto Bauschinger en términos de la 
deformación (EBε) de las aleaciones A319 T7, A356 T6 y A356+0.5Cu T6. Deformación 












En la Figura 5.38 se observa un aumento en el comportamiento de la relación del 
endurecimiento cinemático a isotrópico (EBα/R) de la aleación A356 T6 a medida que 
aumentó la deformación (Δε), seguida de las aleaciones A356+0.5Cu T6 y A319 T7. Esto, 
indicó que el límite elástico fue mayor a tensión (σf) que a compresión (σr), es decir, el 
endurecimiento cinemático (α) aumentó a medida que lo hizo la deformación plástica (Δε). 
 
 
Figura 5.38 Comportamiento del efecto Bauschinger de las aleaciones A319 T7, 
A356 T6 y A356+0.5Cu T6. Relación del endurecimiento cinemático e isotrópico (EBα/R) 
«versus» deformación (Δε). 
 
A su vez, al ser notablemente mayor el endurecimiento cinemático (α) que el 
endurecimiento isotrópico (R), como se observa en la Figura 5.39, indicó un proceso de 
ablandamiento permanente, en el primer ciclo de histéresis, atribuido al deslizamiento de 






Este comportamiento dinámico transitorio, se tiene que diferenciar del 
ablandamiento cíclico, es decir, a la deformación plástica localizada, previo a la fractura 
dúctil por la unión e interacción entre microporos. 
 
 
Figura 5.39 Comportamiento del efecto Bauschinger de las aleaciones de las 
aleaciones A319 T7, A356 T6 y A356+0.5Cu T6. Endurecimiento cinemático (α) 
«versus» deformación (Δε). Endurecimiento isotrópico (R) «versus» deformación (Δε). 
 
En síntesis, el comportamiento, en el primer ciclo de histéresis, correspondió a un 
modelo de endurecimiento cinemático38. Esto, indicó que la velocidad o cantidad de 
ablandamiento permanente, en el primer ciclo de histéresis, fue determinada por la 
presencia de los elementos microconstituyentes, en dichas aleaciones. 
 
                                                 
 
38 La presencia del efecto Bauschinger, complica enormemente el modelado de la deformación 
plástica, por lo que un modelo abstracto y conceptual, denominado modelo de endurecimiento cinemático, 
se utiliza generalmente para representarlo [61, 73, 120, 121]. El cual, se ha observado en los metales 
policristalinos, así como en monocristales [61, 120]. Por su parte, dicho fenómeno puede explicarse por la 
anisotropía de campos de dislocación, causada por el historial de deformación plástica [73, 121]. 
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La disminución del efecto Bauschinger, a medida que aumentó en la deformación 
plástica aplicada (véase la Figura 5.36), indicó que el proceso de deformación plástica en 
la aleación A356+0.5Cu T6 (Al-7.22Si-0.26Mg), inicialmente, fue controlado por el 
movimiento de dislocaciones entre partículas de Al2Cu, como principal elemento de 
endurecimiento [100, 123, 159, 192, 205]. Siendo constitutivo de un comportamiento de 
tipo Masing [76, 155] (véase la Figura 5.37). De tal manera que dichas partículas, 
obstruyeron físicamente el movimiento de las dislocaciones durante la deformación en la 
dirección a tensión, resultando ser más sencillo rodearlas, sin romperlas, es decir, 
formando un bucle de dislocaciones de Orowan alrededor de dichos precipitado [117, 142, 
195, 201]. 
Por otra parte, durante la deformación en la dirección a compresión, dichas 
barreras se removieron, requiriendo de una menor energía para iniciar el movimiento 
invertido de las dislocaciones acumuladas, dentro de la matriz α-Al [118-120, 205], 
cuando la deformación plástica fue pequeña [159, 192]. En cambio, cuando el 
ablandamiento permanente ocurrió masivamente, esto, al aumentar la deformación 
plástica aplicada, la contribución de los esfuerzos internos de largo alcance se volvió 
preponderante, determinando el comportamiento del efecto Bauschinger [95-101, 154]. 
Lo cual, fue debido a que durante la deformación en la dirección a compresión, el 
movimiento de dislocaciones se activó en sistemas secundarios de deslizamiento, 
constituidos como la combinación del plano cristalográfico sobre los que se movieron las 
dislocaciones, en una dirección de deslizamiento [120, 196]. Lo cual, dio como resultado 
el aumento en la tasa de generación de barreras, por lo que ocurrió a una menor 
deformación plástica. 
En tanto que la aleación A319 T7 (Al-8.17Si-3.09Cu), con una mayor presencia 
de partículas de Al2Cu, presentó una disminución en la energía para iniciar el movimiento 
invertido de las dislocaciones, dentro de la matriz α-Al, entre dichas partículas 
precipitadas [194, 195, 205]. Sin embargo, la presencia de intermetálicos de α-Fe y β-Fe 
[175], con forma acicular o plaquetas, se consideró más propensa a fracturas y 
agrietamiento, así como perjudicial a su ductilidad [147]. 
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A su vez, la aleación A356 T6 (Al-7.39Si-0.37Mg), con una mayor presencia de 
partículas de Mg2Si [100, 101, 154, 162, 205], como principal elemento de 
endurecimiento que la aleación A356+0.5Cu T6, aumentó la energía requerida para el 
movimiento de dislocaciones; es decir, dichas partículas obstruyeron físicamente el 
movimiento de las dislocaciones durante la deformación, dentro de la matriz α-Al [205, 
206]. Lo cual, permitió demostrar que la naturaleza de los precipitados, en el primer ciclo 
de histéresis, determinó la medida del esfuerzo de retorno (véase la Figura 5.35), que 
desarrollaron dichas aleaciones por el movimiento de dislocaciones, en la matriz de α-Al, 
entre las partículas precipitadas. Lo que originó un ablandamiento permanente (véase la 
Figura 5.38). Esto es el efecto Bauschinger. 
En la Figura 5.40 se observa una disminución del comportamiento del parámetro 
de energía Bauschinger (EBE) de la aleación A319 T7, a medida que aumentó la 
deformación (Δε), seguida de las aleaciones A356+0.5Cu T6 y A356 T6. 
 
 
Figura 5.40 Comportamiento del efecto Bauschinger de las aleaciones A319 T7, 





De tal manera que, a través del parámetro de energía Bauschinger, se determinó el 
trabajo originado por el efecto Bauschinger, es decir, la forma de transmisión de la energía 
por deformación, en el primer ciclo de histéresis, asociada con el deslizamiento de la 
dislocación. La cual, fue inversamente correlacionado en relación con el endurecimiento 
cinemático a isotrópico (EBα/R), como se observa en la Figura 5.38. Ahora que, para tener 
una mejor comprensión del efecto Bauschinger, se sugirió caracterizar el comportamiento 
del ablandamiento permanente, a través de la pendiente de la relación del esfuerzo efectivo 
(σef) con la deformación plástica (Δεp), como se indica en la Ecuación (5.25). 
 
2 ∗ σint = σf − |σr| = 𝐴𝐸𝐵(εP)
𝑚𝐸𝐵                                         (5.25) 
 
Donde AEB y mEB son características de dichas aleaciones. En la Figura 5.41 se 
observa el aumento de este parámetro, en la aleación A319 T7 a medida que aumentó la 
deformación plástica (Δεp), seguida de las aleaciones A356+0.5Cu T6 y A356 T6. Lo cual, 
indicó que dichas aleaciones presentaron un ablandamiento permanente, al aumentar este 
parámetro con la deformación plástica (Δεp). 
 
 
Figura 5.41 Comportamiento del efecto Bauschinger de las aleaciones A356 T6 y 
A356+0.5Cu T6. Parámetro de esfuerzo efectivo (σef) Bauschinger «versus» deformación 
(Δεp). 
202 
Por otra parte, se sugirió caracterizar el comportamiento de las propiedades 
dinámicas, a través de la pendiente de la curva carga-desplazamiento, como se indica en 
la Ecuación (5.15). Donde el coeficiente de rigidez dinámica (ko) y el exponente de rigidez 
dinámica (d), en el primer ciclo de histéresis, se determinaron al ajustar los datos de la 
amplitud de fuerza (ΔF/2) «versus» la amplitud de desplazamiento (Δd/2), como se 
observa en la Figura 5.42. 
 
 
Figura 5.42 Comportamiento de la rigidez dinámica (ko), en el primer ciclo de 
histéresis, de las aleaciones A319 T7, A356 T6 y A356+0.5Cu T6. Amplitud de fuerza 











La aleación A319 T7 presentó un mayor coeficiente de rigidez dinámica (35.32), 
en el primer ciclo de histéresis, como se observa en las Figuras 5.42, atribuida a una mayor 
precipitación de partículas de Al2Cu, como principal elemento de endurecimiento, seguida 
de las aleaciones A356 T6 y A356+0.5Cu T6. Sin embargo, la presencia de intermetálicos 
de α-Fe y β-Fe, perjudicó su ductilidad [147, 175, 180, 181]. A su vez, la aleación A319 
T7, en el primer ciclo de histéresis, presentó una mayor línea de pendientes o módulos de 
rigidez (0.9923) de dichas aleaciones. 
Por otra parte, la aleación A356+0.5Cu T6, presentó aproximadamente el mismo 
exponente que la aleación A356 T6, como se observa en la Figura 5.42. Sin embargo, la 
aleación A356+0.5Cu T6 (32.23), con una mayor presencia de partículas de Al2Cu [100, 
123, 159, 192] que la aleación A356 T6, presentó un (ligero) mayor coeficiente de rigidez 
dinámica (32.23), en el primer ciclo de histéresis, al aumentar la deformación plástica. Lo 
cual, fue atribuido a la energía requerida para iniciar el movimiento invertido de las 
dislocaciones, en la matriz de α-Al, entre las partículas precipitadas; tomando a 
consideración su cantidad y, a su vez, la naturaleza de dichos elementos endurecedores, 
es decir, de partículas de Al2Cu y, a su vez, Mg2Si. 
En síntesis, el comportamiento del efecto Bauschinger de las aleaciones A319 T7, 
A356 T6 y A356+0.5Cu T6, a través de los ensayos de fatiga a bajo ciclo, fue determinado 
no sólo por su estado real de esfuerzo que produjo la deformación, sino también en 
relación con la naturaleza de las partículas precipitados presentes, es decir, el principal 
contribuyente del efecto Bauschinger estuvo en función de la cantidad de partículas 
precipitadas39 y, a su vez, de su naturaleza, que, al impedir el deslizamiento de las 
dislocación, dichas aleaciones presentaron una mayor resistencia a la deformación 
plástica. Lo que originó, un comportamiento dinámico transitorio, en el primer ciclo de 
histéresis, representado a través de un modelo de endurecimiento cinemático. 
                                                 
 
39 Estudios como el de Aran A., et al, exponen cómo el aumento en el efecto Bauschinger está en 
función del aumento del tiempo de envejecimiento; posiblemente hasta que se complete la formación de 
precipitados no cortables. Por otra parte, el parámetro de esfuerzo Bauschinger (EBσ) permanece constante 
[118]. 
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Lo cual, permitió determinar la medida del esfuerzo de retorno que desarrollaron 
dichas aleaciones por el movimiento de dislocaciones, en la matriz de α-Al, entre las 
partículas precipitadas. De tal manera que los mecanismos de endurecimiento, tuvieron 
como fundamento la resistencia a la formación y el movimiento de las dislocaciones, lo 
que explicó el aumento en la resistencia a la deformación plástica y, a su vez, la 
disminución de la ductilidad, es decir, la plasticidad de dichas aleaciones fue determinada 
por el desplazamiento irreversible de dislocaciones. Lo cual, permitió establecer, en el 
campo plástico, nuevas teorías sobre el comportamiento de los mecanismos de 
endurecimiento, a través de los parámetros del efecto Bauschinger, como la mutua 
determinación de los parámetros microestructurales y del proceso de fundición, y 
viceversa. 
 
5.4.5 Fractografía del ensayo de fatiga a bajo ciclo 
 
En las Figuras 5.43, 5.45 y 5.47 (a, d y g) se observa la superficie de las fracturas 
por fatiga de las aleaciones hipoeutéctica A319 T7, A356 T6 y A356+0.5Cu T6, a través 
de microscopía digital (DM), respetivamente. Se apreciaron dos regiones: un área más 
rugosa y oscura, en la parte superior de la superficie de la fractura, correspondió a la 
sección transversal restante en el momento de la fractura [135-137], en tanto que la otra 
área más lisa y clara, en la parte inferior de la superficie, correspondió a la región de 











Por otra parte, a través del detector de electrones secundarios (SED), se caracterizó 
la morfología de la superficie cercana al área más lisa y clara, como se observa en las 
Figuras 5.43, 5.45 y 5.47 (b, e, h, i-l), respectivamente, permitiendo determinar que los 
defectos inherentes al proceso de vaciado, como, por ejemplo, la porosidad de mayor 
tamaño y cercano a la superficie40, dominaron el fenómeno de nucleación [139-143]. A su 
vez, a través del detector de electrones retrodispersados (BED-S), se generaron imágenes 
con diferente brillantez en función de la composición química de la superficie cercana al 
área más lisa y clara, como se observa en las Figuras 5.43, 5.45 y 5.47 (c, f y i), 
respectivamente, permitiendo apreciar partículas dañadas, agrietadas y desprendidas [138, 
139]. 
De tal manera que el fenómeno de propagación de la grieta, devino por la 
coalescencia de microgrietas, a través de regiones con mayor densidad de defectos y 
partículas quebradizas, hasta crecer a grietas de tamaño macroscópico y, por último, 
presentando un modo de fractura dúctil por coalescencia, es decir, la unión e interacción 
entre microporos [139-143]. Además, a través de la espectrometría de energía dispersiva 
de Rayos X (EDX), se determinó la naturaleza de los microconstituyentes cercanos al área 
más lisa y clara de la superficie, como se observa en las Figuras 5.44, 5.46 y 5.48, 
respectivamente. Esto es, el análisis por mapeo y puntual semi-cuantitativo de la 
composición química de las partículas, presentes, en dichas aleaciones, como: Al2Cu y β-
Mg2Si [176-178, 187, 205], así como microconstituyentes intermetálicos de α-Al15(Mn, 
Fe)3Si2 y β-Al5FeSi [163-166]. 
                                                 
 
40 Estudios como el de González-López, J.R y González-Villareal, J.A., exponen cómo el tamaño 
de la porosidad causada por gas hidrógeno o microrechupes, guarda una estrecha relación con el número de 
ciclos a la fractura. Por otra parte, el aumento en la velocidad de enfriamiento, durante la solidificación, 





Figura 5.43 Superficie de la fractura por fatiga de la aleación A319 T7, a través 
de: a) Microscopía digital (MD), a 30x. b) Detector de electrones secundarios (SED), a 





Figura 5.43 (Continua) Superficie de la fractura por fatiga de la aleación A319 T7, 






Figura 5.43 (Continua) Superficie de la fractura por fatiga de la aleación A319 T7, 
a través de: g) MD composición de profundidad de color, a 100x. h) SED, a 500x. i) BED-






Figura 5.43 (Continua) Superficie de la fractura por fatiga de la aleación A319 T7, 




Figura 5.44 Análisis puntual y por mapeo semi-cuantitativo de la composición 
química presentes en la superficie de la fractura de las aleaciones A319 T7, a través de 






Figura 5.45 Superficie de la fractura por fatiga de la aleación A356 T6, a través 
de: a) Microscopía digital (MD), a 30x; b) Detector de electrones secundarios (SED), a 






Figura 5.45 (Continua) Superficie de la fractura por fatiga de la aleación A356 T6, 






Figura 5.45 (Continua) Superficie de la fractura por fatiga de la aleación A356 T6, 
a través de: g) MD composición de profundidad de color, a 100x; h) SED, a 350x; i) BED-






Figura 5.45 (Continua) Superficie de la fractura por fatiga de la aleación A356 T6, 




Figura 5.46 Análisis puntual y por mapeo semi-cuantitativo de la composición 
química presentes en la superficie de la fractura de las aleaciones A356 T6, a través de 






Figura 5.47 Superficie de la fractura por fatiga de la aleación A356+0.5Cu T6, a 
través de: a) Microscopía digital (MD), a 30x; b) Detector de electrones secundarios 






Figura 5.47 (Continua) Superficie de la fractura por fatiga de la aleación 






Figura 5.47 (Continua) Superficie de la fractura por fatiga de la aleación 
A356+0.5Cu T6, a través de: g) MD composición de profundidad de color, a 100x; h) 






Figura 5.47 (Continua) Superficie de la fractura por fatiga de la aleación 




Figura 5.48 Análisis puntual y por mapeo semi-cuantitativo de la composición 
química presentes en la superficie de la fractura de las aleaciones A356+0.5Cu T6, a través 







Este trabajo de investigación caracterizó el comportamiento de las propiedades 
mecánicas estáticas y dinámicas, así como el comportamiento del efecto Bauschinger de 
las aleaciones hipoeutécticas A319 T7, A356 T6 y A356+0.5Cu T6. Lo cual, permitió 
establecer, como aportación científica, nuevas teorías sobre el comportamiento, en el 
campo plástico, de los mecanismos de endurecimiento, como la mutua determinación de 
los parámetros microestructurales y de las propiedades físicas de dichas aleaciones y, a su 
vez, con los parámetros del proceso de fundición, y viceversa. Esto, se representó a través 
de un modelo de endurecimiento diacrónico, es decir, representación a lo largo de su 
historial de deformación plástica. De tal manera que, el conjunto de hipótesis 
comprobadas, por distinción analógica, permitió hacer predicciones e inferencias con 
mayor precisión, en la empresa Nemak, sobre el comportamiento a fatiga a bajo ciclo de 
componentes automotrices, como, por ejemplo, la cabeza de cilindros, siendo esta la 
aportación tecnológica del estudio. 
La aleación A319 T7 presentó una mayor rigidez dinámica de dichas aleaciones, 
atribuido a una mayor presencia de partículas de Al2Cu, como principal elemento de 
endurecimiento. Sin embargo, la presencia de intermetálicos de α-Al15(Mn, Fe)3Si2 y β-
Al5FeSi, perjudicó su ductilidad. De tal manera que, a diferencia de la resistencia a la 
fatiga, la cual determinó la actuación del esfuerzo que produjo la deformación, la rigidez 
dinámica indicó la capacidad para reducir la deformación por la acción del esfuerzo, es 
decir, dicha aleación presentó un comportamiento más rígido. Por otra parte, en el primer 
ciclo de histéresis, la aleación A319 T7 presentó un mayor trabajo originado por el efecto 
Bauschinger o, lo que es lo mismo, un menor ablandamiento permanente. 
La aleación A356 T6 presentó una menor resistencia a la fatiga, así como un menor 
endurecimiento cíclico de dichas aleaciones, atribuido a la presencia partículas de Mg2Si, 
como principal elemento de endurecimiento. De tal manera que, dicha aleación presentó 
una mayor resistencia a la deformación plástica de dichas aleaciones, en relación con su 
ductilidad. Por otra parte, en el primer ciclo de histéresis, la aleación A356 T6 presentó 
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un mayor endurecimiento cinemático de dichas aleaciones o, lo que es lo mismo, un mayor 
ablandamiento permanente. 
La aleación A356+0.5Cu T6 presentó una mayor resistencia a la fatiga, así como 
un mayor endurecimiento cíclico. Lo cual, indicó un comportamiento más dúctil de dichas 
aleaciones y, a su vez, una mayor tenacidad (bajo condiciones de carga cíclica), es decir, 
una mejor relación de la resistencia con la ductilidad, atribuida a una mayor presencia de 
partículas de Al2Cu, como principal elemento de endurecimiento, así como partículas de 
Mg2Si. De tal manera que, dicha aleación presentó una mayor vida a la fatiga, así como 
una mejor capacidad para disipar la energía cinemática en energía plástica en función del 
esfuerzo aplicado y el número de reversiones a la fatiga. Por otra parte, en el primer ciclo 
de histéresis, la aleación A356+0.5Cu T6 presentó un mayor esfuerzo de retorno por el 
movimiento, en la matriz de α-Al, de dislocaciones entre partículas de Al2Cu, es decir, 
requirió de una menor energía para iniciar el movimiento invertido de las dislocaciones. 
Lo cual, demostró que la naturaleza de los precipitados, en el primer ciclo de 
histéresis, determinó el comportamiento del efecto Bauschinger de las aleaciones A319 
T7, A356 T6 y A356+0.5Cu T6; disminuyendo dicho fenómeno a medida que aumentó la 
deformación y, a su vez, ajustándose a un comportamiento tipo Masing. De tal manera 
que, dichas aleaciones presentaron un modelo de endurecimiento cinemático a isotrópico, 
es decir, presentaron un ablandamiento permanente, en el primer ciclo de histéresis; 
pasando por un endurecimiento cíclico estable; en tanto que cercano a la fractura por 
fatiga, presentaron un ablandamiento cíclico. 
A través de la fractografía, se determinó que los defectos inherentes al proceso de 
vaciado, como, por ejemplo, la porosidad cercana a la superficie y de mayor tamaño, 
dominaron el fenómeno de nucleación, en tanto que el fenómeno de propagación de la 
grieta, devino por la coalescencia de microgrietas, a través de regiones con mayor 
densidad de defectos y partículas quebradizas, hasta crecer a grietas de tamaño 








 Se recomienda realizar ensayos de fatiga a bajo ciclo a mayores amplitudes de 
deformación, en el campo plástico, para continuar con el estudio de los mecanismos 
de endurecimiento, en relación con los parámetros microestructurales y de las 
propiedades físicas de componentes automotrices de aleaciones de aluminio, como la 
mutua determinación con los parámetros de procesos de fundición, y viceversa. 
 
 Se recomienda realizar ensayos de fatiga a bajo ciclo a diferentes frecuencias, para 
caracterizar el amortiguamiento o la absorción de energía cinemática, en el campo 
plástico, de las aleaciones de aluminio automotrices. 
 
 Se recomienda realizar ensayos de fatiga a bajo ciclo a velocidades de deformación 
constante, para caracterizar el amortiguamiento o la absorción de energía cinemática, 
en el campo plástico, en relación con ensayos a frecuencia constante de las aleaciones 
de aluminio automotrices. 
 
 Se recomienda realizar ensayos de fatiga a bajo ciclo a alta temperatura, para 
caracterizar la capacidad de disipación de energía cinemática a térmica, en el campo 
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Tabla A.1 Propiedades mecánicas estáticas de la aleación A319 T7. 
Espécimen E σy (0.2%) σUTS EL ET 
  GPa MPa MPa % % 
W502-2A 70 310.566 335.280 0.639 1.087 
W502-2B 70 309.362 343.350 0.869 1.312 
W503-2A 70 310.780 339.571 0.819 1.257 
W503-2B 70 311.865 348.887 1.204 1.702 
W504-2A 70 269.226 315.683 1.300 1.703 
W504-2B 70 261.914 317.118 1.655 2.108 
W505-2A 70 317.356 343.925 0.660 1.151 
W505-2B 70 315.021 344.952 0.783 1.276 
W506-2A 70 272.475 318.896 1.211 1.666 
W506-2B 70 274.365 325.391 1.460 1.886 
W507-2A 70 322.692 348.942 0.818 1.270 
W507-2B 70 327.858 357.926 1.073 1.584 
W508-2B 70 248.540 312.783 1.853 2.299 
W508-2A 70 246.738 301.799 1.339 1.770 
W509-2A 70 262.858 311.220 1.343 1.788 
W509-2B 70 257.269 316.655 1.753 2.170 
W510-2A 70 248.160 302.690 1.324 1.732 
W510-2B 70 255.634 304.470 1.245 1.636 
W511-2B 70 279.325 319.461 0.938 1.395 
W511-2A 70 284.823 325.252 1.183 1.608 
W512-2B 70 315.961 348.723 1.014 1.513 
W512-2A 70 316.776 340.798 0.728 1.214 
W513-2A 70 259.368 309.317 1.181 1.622 
W513-2B 70 266.570 318.313 1.372 1.827 
Nota: Módulo elástico (E). Límite elástico al 0.2% (σy). Esfuerzo último a la tensión (σUTS). Elongación plástica (PE). 










Tabla A.2 Propiedades mecánicas estáticas de la aleación A356 T6. 
Espécimen E σy (0.2) σUTS EL ET 
  GPa MPa MPa % % 
W621-2A 70 224.903 285.107 6.466 6.834 
W621-2B 70 229.248 287.015 7.303 7.712 
W622-2A 70 227.751 270.945 1.985 2.339 
W622-2B 70 240.414 295.946 5.416 5.836 
W624-2A 70 222.756 274.682 3.454 3.847 
W624-2B 70 224.848 276.564 3.701 4.095 
W625-2A 70 225.221 285.705 4.911 5.318 
W625-2B 70 228.803 285.020 4.691 5.097 
W626-2A 70 193.959 248.160 3.804 4.156 
W626-2B 70 218.008 270.944 3.528 3.913 
W627-2A 70 229.235 283.575 6.728 7.130 
W627-2B 70 223.287 281.874 4.459 4.825 
W628-2A 70 227.769 282.103 6.045 6.444 
W628-2B 70 222.800 282.680 5.878 6.281 
W629-2A 70 228.349 285.750 6.726 7.131 
W629-2B 70 226.020 285.159 5.433 5.840 
W630-2A 70 234.008 288.671 7.095 7.480 
W630-2B 70 232.971 287.025 7.475 7.883 
W631-2A 70 230.673 286.281 7.204 7.612 
W631-2B 70 229.770 283.700 6.116 6.521 
Nota: Módulo elástico (E). Límite elástico al 0.2% (σy). Esfuerzo último a la tensión (σUTS). Elongación plástica (PE). 




















Tabla A.3 Propiedades mecánicas estáticas de la aleación A356+0.5Cu T6. 
Espécimen E σy (0.2) σUTS EP ET 
  GPa MPa MPa % % 
W462-2A 70 216.410 279.308 4.065 4.432 
W462-2B 70 213.807 275.616 3.757 4.150 
W463-2A 70 213.570 282.822 5.915 6.316 
W463-2B 70 213.243 286.390 7.143 7.509 
W464-2A 70 214.831 286.699 6.693 7.069 
W464-2B 70 214.225 288.363 8.836 9.215 
W465-2A 70 211.863 288.358 8.438 8.824 
W465-2A 70 213.736 287.141 7.845 8.250 
W466-2A 70 214.675 286.105 6.796 7.178 
W466-2B 70 213.452 285.954 7.834 8.238 
W467-2A 70 210.733 273.578 3.739 4.130 
W467-2B 70 209.202 283.941 7.028 7.406 
W468-2A 70 212.278 284.780 6.263 6.629 
W468-2B 70 210.972 283.175 5.568 5.970 
W469-2A 70 212.116 285.731 6.924 7.298 
W469-2B 70 211.799 285.740 8.175 8.579 
W470-2A 70 214.230 288.214 7.796 8.205 
W470-2B 70 210.023 282.258 6.131 6.529 
W471-2A 70 213.252 283.420 5.698 6.073 
W471-2B 70 213.011 286.758 7.461 7.868 
W472-2A 70 209.245 279.593 5.131 5.528 
W472-2B 70 213.088 287.241 6.896 7.301 
W473-2A 70 210.380 284.239 6.437 6.838 
W473-2B 70 212.070 283.759 5.888 6.290 
Nota: Módulo elástico (E). Límite elástico al 0.2% (σy). Esfuerzo último a la tensión (σUTS). Elongación plástica (PE). 












































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































   
9
4
.5
2
2
 
9
5
.5
4
4
 
9
6
.7
7
4
 
9
6
.2
1
5
 
1
1
1
.8
6
3
 
1
1
0
.4
4
8
 
1
0
9
.1
5
8
 
1
3
2
.4
5
0
 
1
2
7
.9
2
9
 
1
2
6
.5
0
1
 
D
e
fi
n
ic
ió
n
 
d
el
 e
fe
c
to
 
B
a
u
sc
h
in
g
e
r,
 
E
B
D
 
  
2
.0
0
8
 
2
.0
0
9
 
1
.9
0
0
 
2
.0
0
5
 
1
.8
0
9
 
1
.9
2
2
 
1
.8
6
8
 
2
.1
4
8
 
1
.5
8
5
 
1
.6
5
6
 
P
a
rá
m
et
ro
 
d
e
 e
n
e
rg
ía
 
B
a
u
sc
h
in
g
e
r,
 
E
B
E
 
  
0
.5
1
6
 
0
.5
2
9
 
0
.3
3
5
 
0
.5
1
0
 
0
.2
5
7
 
0
.3
6
0
 
0
.3
3
7
 
1
.4
5
6
 
0
.1
2
7
 
0
.1
5
1
 
P
a
rá
m
et
ro
 
d
el
 e
sf
u
er
zo
 
B
a
u
sc
h
in
g
e
r,
 
E
B
σ
 
  
0
.1
9
7
 
0
.1
4
2
 
0
.1
6
8
 
0
.1
8
9
 
0
.1
6
8
 
0
.1
6
8
 
0
.2
1
4
 
0
.1
8
4
 
0
.1
2
4
 
0
.1
3
0
 
N
ú
m
er
o
 d
e 
p
ro
b
et
a
, 
W
 
  
W
6
2
4
 
W
6
2
5
 
W
6
3
0
 
W
6
3
1
 
W
6
2
2
 
W
6
2
6
 
W
6
2
9
 
W
6
2
1
 
W
6
2
7
 
W
6
2
8
 
 
272 
A
p
én
d
ic
e 
C
.7
 P
ro
p
ie
d
ad
es
 m
ec
án
ic
as
 d
in
ám
ic
as
 d
e 
la
 a
le
ac
ió
n
 A
3
5
6
+
0
.5
C
u
 T
6
 e
n
 e
l 
p
ri
m
er
 c
ic
lo
 d
e 
h
is
té
re
si
s.
 
D
e
fo
rm
a
c
ió
n
 
m
ín
im
a
, 
Δ
ε m
in
 
%
 
-0
.0
9
2
 
-0
.1
0
3
 
-0
.1
0
8
 
-0
.1
0
0
 
-0
.1
1
5
 
-0
.1
2
7
 
-0
.1
2
0
 
-0
.1
3
4
 
-0
.1
4
4
 
-0
.1
4
5
 
-0
.1
4
3
 
D
e
fo
rm
a
c
ió
n
 
m
á
x
im
a
, 
Δ
ε m
a
x
 
%
 
0
.1
3
7
 
0
.1
1
8
 
0
.1
1
6
 
0
.1
1
3
 
0
.1
7
0
 
0
.1
3
0
 
0
.1
4
0
 
0
.1
3
8
 
0
.1
6
2
 
0
.1
6
3
 
0
.1
6
3
 
L
ím
it
e 
e
lá
st
ic
o
 
a
 c
o
m
p
re
si
ó
n
, 
σ
y
C
 
M
P
a
 
-9
2
.7
6
1
 
-4
1
.1
3
0
 
-6
0
.2
8
5
 
-6
7
.3
7
9
 
-7
1
.4
1
5
 
-5
8
.4
7
1
 
-7
9
.0
3
7
 
-3
7
.1
9
9
 
-7
7
.2
2
0
 
-4
6
.4
9
9
 
-6
8
.7
5
2
 
L
ím
it
e 
e
lá
st
ic
o
 
a
 t
e
n
si
ó
n
, 
σ
y
T
 
M
P
a
 
7
4
.4
6
5
 
9
9
.7
8
9
 
8
7
.9
4
3
 
1
0
4
.2
5
7
 
7
0
.2
8
9
 
9
6
.8
0
0
 
8
7
.4
1
6
 
8
6
.8
5
2
 
1
0
4
.9
7
8
 
8
4
.9
7
1
 
8
8
.3
2
3
 
E
sf
u
e
rz
o
 
m
ín
im
o
, 
σ
m
in
 
M
P
a
 
-1
0
1
.7
4
9
 
-8
2
.8
7
6
 
-7
9
.4
9
7
 
-7
4
.4
9
5
 
-1
2
3
.0
9
5
 
-8
6
.7
8
8
 
-9
3
.1
2
1
 
-9
6
.9
0
9
 
-1
1
6
.3
9
4
 
-1
1
1
.9
7
1
 
-1
1
4
.0
8
4
 
E
sf
u
e
rz
o
 
m
á
x
im
o
, 
σ
m
a
x
 
M
P
a
 
9
5
.2
5
3
 
1
0
5
.7
8
9
 
1
0
2
.8
5
6
 
1
0
7
.0
5
8
 
1
1
0
.4
7
3
 
1
2
2
.0
1
3
 
1
1
9
.8
1
8
 
1
1
8
.9
1
7
 
1
3
9
.7
1
6
 
1
3
6
.2
2
0
 
1
3
6
.3
0
3
 
N
ú
m
er
o
 d
e 
C
ic
lo
 
  1
 
1
 
1
 
1
 
1
 
1
 
1
 
1
 
1
 
1
 
1
 
A
m
p
li
tu
d
 d
e 
d
e
fo
rm
a
c
ió
n
, 
Δ
ε/
2
, 
ε a
 
%
 
0
.3
0
 
0
.3
0
 
0
.3
0
 
0
.3
0
 
0
.3
5
 
0
.3
5
 
0
.3
5
 
0
.3
5
 
0
.4
0
 
0
.4
0
 
0
.4
0
 
N
ú
m
er
o
 d
e 
p
ro
b
et
a
, 
W
 
  
W
4
6
4
 
W
4
6
6
 
W
4
7
1
 
W
4
7
2
 
W
4
6
3
 
W
4
6
7
 
W
4
7
0
 
W
4
7
3
 
W
4
6
2
 
W
4
6
8
 
W
4
6
9
 
 
273 
A
p
én
d
ic
e 
C
.8
 P
ro
p
ie
d
ad
es
 m
ec
án
ic
a
s 
d
in
ám
ic
as
 d
e 
la
 a
le
ac
ió
n
 A
3
5
6
+
0
.5
C
u
 T
6
 e
n
 e
l 
p
ri
m
er
 c
ic
lo
 d
e 
h
is
té
re
si
s.
 
M
ó
d
u
lo
 d
e 
e
la
st
ic
id
a
d
, 
E
 
G
P
a
  
8
9
.8
4
4
 
9
1
.5
0
6
 
8
9
.0
4
5
 
1
0
1
.6
9
1
 
9
0
.4
6
5
 
1
0
0
.3
6
4
 
8
9
.1
4
6
 
9
1
.9
8
5
 
9
3
.0
1
8
 
8
8
.1
3
7
 
8
8
.5
3
5
 
R
a
n
g
o
 d
e 
e
sf
u
e
rz
o
, 
Δ
σ
 
 
1
8
8
.0
1
4
 
1
4
6
.9
1
9
 
1
6
3
.1
4
1
 
1
7
4
.4
3
7
 
1
8
1
.8
8
8
 
1
8
0
.4
8
4
 
1
9
8
.8
5
6
 
1
5
6
.1
1
6
 
2
1
6
.9
3
6
 
1
8
2
.7
1
9
 
2
0
5
.0
5
5
 
R
a
n
g
o
 d
e 
d
e
fo
rm
a
c
ió
n
 B
a
u
sc
h
in
g
e
r,
 
Δ
ε E
B
 
%
 
0
.0
1
1
 
0
.0
1
7
 
0
.0
2
5
 
0
.0
1
5
 
0
.0
2
7
 
0
.0
2
9
 
0
.0
2
4
 
0
.0
3
9
 
0
.0
3
3
 
0
.0
3
6
 
0
.0
2
3
 
R
a
n
g
o
 d
e 
d
e
fo
rm
a
c
ió
n
 p
lá
st
ic
a
, 
Δ
ε p
 
%
 
0
.0
3
1
 
0
.0
0
2
 
0
.0
0
1
 
0
.0
0
7
 
0
.0
4
8
 
0
.0
0
8
 
0
.0
0
6
 
0
.0
0
8
 
0
.0
1
2
 
0
.0
0
8
 
0
.0
0
9
 
R
a
n
g
o
 d
e 
d
e
fo
rm
a
c
ió
n
 e
lá
st
ic
a
, 
Δ
ε e
 
%
 
0
.1
0
6
 
0
.1
1
6
 
0
.1
1
6
 
0
.1
0
5
 
0
.1
2
2
 
0
.1
2
2
 
0
.1
3
4
 
0
.1
2
9
 
0
.1
5
0
 
0
.1
5
5
 
0
.1
5
4
 
R
a
n
g
o
 d
e 
d
e
fo
rm
a
c
ió
n
, 
Δ
ε 
%
 
0
.2
2
9
 
0
.2
2
1
 
0
.2
2
4
 
0
.2
1
2
 
0
.2
8
4
 
0
.2
5
6
 
0
.2
6
1
 
0
.2
7
2
 
0
.3
0
6
 
0
.3
0
8
 
0
.3
0
6
 
N
ú
m
e
ro
 d
e 
p
ro
b
et
a
, 
W
  
W
4
6
4
 
W
4
6
6
 
W
4
7
1
 
W
4
7
2
 
W
4
6
3
 
W
4
6
7
 
W
4
7
0
 
W
4
7
3
 
W
4
6
2
 
W
4
6
8
 
W
4
6
9
 
 
274 
 
A
p
én
d
ic
e 
C
.9
 P
ro
p
ie
d
ad
es
 m
ec
án
ic
as
 d
in
ám
ic
as
 d
e 
la
 a
le
ac
ió
n
 A
3
5
6
+
0
.5
C
u
 T
6
 e
n
 e
l 
p
ri
m
er
 c
ic
lo
 d
e 
h
is
té
re
si
s.
 
R
ig
id
e
z 
d
in
á
m
ic
a
, 
k
o
 
k
N
/m
m
 
3
5
.5
7
5
 
3
5
.5
3
1
 
3
5
.2
0
2
 
3
5
.2
5
0
 
3
5
.4
2
5
 
3
5
.1
2
8
 
3
4
.8
9
0
 
3
5
.1
8
0
 
3
4
.5
3
4
 
3
4
.8
4
7
 
3
4
.8
1
3
 
D
e
fo
rm
a
c
ió
n
 
B
a
u
sc
h
in
g
e
r,
 
E
B
ε 
 
0
.3
4
0
 
8
.4
6
1
 
3
6
.3
7
8
 
1
.9
8
4
 
0
.5
6
6
 
3
.6
6
1
 
4
.2
0
2
 
4
.7
5
1
 
2
.6
8
0
 
4
.3
1
2
 
2
.6
0
3
 
2
*
σ
in
t v
s 
ε p
, 
A
(ε
p
)m
 
 
1
9
7
.0
0
3
 
1
8
8
.6
6
6
 
1
8
2
.3
5
3
 
1
8
1
.5
5
3
 
2
3
3
.5
6
8
 
2
0
8
.8
0
1
 
2
1
2
.9
3
9
 
2
1
5
.8
2
6
 
2
5
6
.1
1
0
 
2
4
8
.1
9
0
 
2
5
0
.3
8
7
 
R
e
la
ci
ó
n
 d
e
l 
E
n
d
u
re
c
im
ie
n
to
 
c
in
e
m
á
ti
co
 a
 
is
o
tr
ó
p
ic
o
, 
E
B
α
/R
  
 
1
.2
6
8
 
1
.0
6
8
 
1
.1
9
6
 
1
.0
3
2
 
1
.5
2
5
 
1
.3
1
8
 
1
.4
3
7
 
1
.4
2
3
 
1
.3
7
2
 
1
.7
0
4
 
1
.6
2
1
 
E
n
d
u
re
c
im
ie
n
to
 
is
o
tr
ó
p
ic
o
, 
R
  
7
7
.7
1
3
 
8
8
.3
3
2
 
7
6
.2
6
3
 
8
7
.9
7
5
 
7
6
.6
0
0
 
7
9
.1
8
8
 
7
4
.0
6
7
 
7
5
.8
4
8
 
9
3
.3
1
8
 
7
2
.8
4
6
 
7
7
.2
1
4
 
E
n
d
u
re
c
im
ie
n
to
 
c
in
e
m
á
ti
ca
, 
α
  
9
8
.5
0
1
 
9
4
.3
3
3
 
9
1
.1
7
6
 
9
0
.7
7
7
 
1
1
6
.7
8
4
 
1
0
4
.4
0
1
 
1
0
6
.4
6
9
 
1
0
7
.9
1
3
 
1
2
8
.0
5
5
 
1
2
4
.0
9
5
 
1
2
5
.1
9
4
 
D
e
fi
n
ic
ió
n
 
d
el
 e
fe
c
to
 
B
a
u
sc
h
in
g
e
r,
 
E
B
D
 
 
1
.7
3
2
 
2
.2
0
4
 
2
.1
0
6
 
2
.4
0
0
 
1
.5
7
1
 
2
.1
1
5
 
1
.9
3
9
 
1
.8
9
6
 
1
.9
0
2
 
1
.7
5
9
 
1
.7
7
4
 
P
a
rá
m
et
ro
 
d
e
 e
n
e
rg
ía
 
B
a
u
sc
h
in
g
e
r,
 
E
B
E
 
 
-0
.1
5
6
 
1
.9
0
9
 
0
.7
8
3
 
5
.8
1
2
 
-0
.1
5
7
 
0
.6
9
9
 
0
.4
1
2
 
0
.3
4
3
 
0
.3
3
6
 
0
.2
3
7
 
0
.2
3
2
 
P
a
rá
m
et
ro
 
d
el
 e
sf
u
er
zo
 
B
a
u
sc
h
in
g
e
r,
 
E
B
σ
 
 
-0
.0
6
8
 
0
.2
1
7
 
0
.2
2
7
 
0
.3
0
4
 
-0
.1
1
4
 
0
.2
8
9
 
0
.2
2
3
 
0
.1
8
5
 
0
.1
6
7
 
0
.1
7
8
 
0
.1
6
3
 
N
ú
m
er
o
 d
e 
p
ro
b
et
a
, 
W
  
W
4
6
4
 
W
4
6
6
 
W
4
7
1
 
W
4
7
2
 
W
4
6
3
 
W
4
6
7
 
W
4
7
0
 
W
4
7
3
 
W
4
6
2
 
W
4
6
8
 
W
4
6
9
 
